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1 Zielstellung und Einleitung 
 
Reibung ist im Alltag oftmals ein nützlicher Prozess, zum Beispiel bei der Haftung von 
Autoreifen in Kurven, dem Zünden von Streichhölzern oder beim Gleiten der Stöcke beim 
Eisstockschießen. Im Gegensatz hierzu ist Reibung in vielen Anwendungsbereichen ein 
unerwünschtes Phänomen, insbesondere dann, wenn sie verschleißend wirkt. Besonders 
kritisch ist Verschleiß, wenn durch ihn schützende oder funktionstragende Beschichtungen 
entfernt werden, wie beispielsweise der Lack beim Auto oder das Teflon in der Bratpfanne. 
Moderne Beschichtungen können Schichtdicken von 100 nm deutlich unterschreiten. Ein 
prominentes Beispiel für solche Beschichtungen sind Polymerbürsten, die in den letzten 
Jahren Interesse für mannigfaltige Anwendungen geweckt haben. 
Bisherige Untersuchungen zur Reibung an Polymerbürsten erfolgten hauptsächlich im 
nanoskopischen Kontakt bei sehr kleinen Belastungen im Nanonewton Bereich. Meist wird 
dabei der Effekt der Polymerbürstenquellung behandelt, weil gequollene Bürsten deutlich 
niedrigere Reibungskoeffizienten als die analogen lösungsmittelfreien Bürsten aufweisen und 
somit für eine Vielzahl von Anwendungen interessant erscheinen. Studien zu deformierend 
wirkender Reibung an ungequollenen Polymerbürsten gibt es allerdings bisher sowohl im 
nanoskopischen als auch im makroskopischen Kontakt kaum. 
Die vorliegende Arbeit soll einen Beitrag zum Verständnis der Reibung an Polymerbürsten 
leisten. Hierbei soll das Deformationsverhalten der Polymere unter Reibung im Vordergrund 
stehen. 
 
Im Rahmen der Arbeit wurden Polymerbürsten aus Polystyrol (PS), Poly-2-vinylpyridin 
(P2VP), Poly-tertbutyl-acrylat (PtBuA) und Polyacrylsäure (PAA) hergestellt und 
charakterisiert (Kapitel 3.1 und 4.1). 
Das reibungsinduzierte Deformationsverhalten dieser Systeme im nanoskopischen Kontakt 
wird in Kapitel 4.2.1 beschrieben. Neben der Polymerstruktur wird auch der Einfluss von 
Temperatur, Belastung, Kontaktfläche, Reibungsgeschwindigkeit, Schichtdicke und 
Molekulargewicht diskutiert. Die Ergebnisse fließen in einem neuen Modellvorschlag 
zusammen. 
Die Reversibilität der Deformation wird anhand von Relaxationexperimenten im Kapitel 4.2.2 
diskutiert. Hierbei wird besonderes Augenmerk auf Unterschiede zu den klassisch 
mechanischen Relaxationsexperimenten gelegt. 
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Kapitel 4.3 beschäftigt sich mit makroskopischer Reibung an Polymerbürsten. Die 
Morphologien makroskopischer Reibspuren werden hochauflösend mit 
Atomkraftmikroskopie dargestellt und zur Erklärung der gemessen Reibungskoeffizienten 
herangezogen. Außerdem sollen Röntgenstreuexperimente klären, ob die Reibung zur 
Ausbildung von Strukturen in der Schicht führen kann. 
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2 Theorie und Grundlagen 
 
2.1  Elastische Kontaktmechanik 
 
Der deutsche Physiker Heinrich Rudolf Hertz gilt als Pionier der Kontaktmechanik. Ende des 
19. Jahrhunderts entwickelte er seine Theorie vom Kontakt zwischen zwei harten elastischen 
Körpern. Er zeigte, dass im einfachsten Fall, beim Belasten eines glatten ebenen Körpers mit 
einer Kugel, eine kreisförmige Kontaktfläche mit Radius rKon entsteht [1]: 
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wobei rKug für den Kugelradius und Fn für die belastende Kraft steht. E
* ist der effektive 
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E1 und E2 sind die E-Moduli, υ1 und υ2 die Poissonverhältnisse der Materialien. Die Hertz-
Theorie setzt voraus, dass die Materialien homogen, isotrop und linear elastisch (Hook) sind. 
Außerdem muss der Kontaktradius deutlich kleiner als der Kugelradius sein. Die Theorie ist 
für viele makroskopische Betrachtungen anwendbar. Sie versagt, wenn zusätzlich zu den 
Bulk-Eigenschaften der Materialien auch die in der Hertz-Theorie nicht berücksichtigten 
Oberflächenkräfte, wie beispielsweise Adhäsion, eine Rolle spielen. 
Bei geringen Belastungen spielt die Adhäsion eine tragende Rolle. Dies wurde von Johnson, 
Kendall und Roberts (JKR) in einer neuen Theorie berücksichtigt [2]. Nach dieser berechnet 
sich der Kontaktradius einer Kugel mit einer ebenen Fläche folgendermaßen: 
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γ ist hier die Adhäsionsarbeit pro Fläche. Die in der JKR-Theorie berücksichtigte Adhäsion 
führt zu einer größeren Kontaktfläche als die der Hertz-Theorie. Die zusätzlichen 
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Kontaktpunkte entstehen am Rand der kreisförmigen Fläche. Im Gegensatz zu Hertz ist bei 
einer Belastung von null die Kontaktfläche positiv. Auch bei leicht negativen Belastungen 
bleiben die Körper im Kontakt bis schließlich der Kontakt nach einer kritischen Belastung 
abreißt: 
 
)()(
2
3
JKRKonJKRkrit rF ⋅⋅−= γπ .       (2.4) 
 
Einen anderen Ansatz zur Berücksichtigung der Adhäsion verwendeten Derjaguin, Muller und 
Toporov (DMT). In der DMT-Theorie ist das Deformationsprofil analog zu dem nach Hertz, 
allerdings führt die Adhäsion zu einer höheren Gesamtkraft und die vergrößerte Kontaktfläche 
entsteht durch eine erhöhte Eindringtiefe [3]: 
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die kritische Belastung ist: 
 
)()( 2 DMTKonDMTkrit rF ⋅⋅−= γπ .      (2.6) 
 
In der DMT-Theorie ist im Gegensatz zur JKR-Theorie die Kontaktfläche bei der kritischen 
Belastung gleich null (Gl. 2.6 in Gl. 2.5 bzw. Gl. 2.4 in Gl. 2.3). In Abbildung 2.1 ist 
schematisch die unterschiedliche Adhäsionswirkung in der DMT (links) und JKR (rechts) 
Theorie dargstellt. 
 
 
Abbildung 2.1 Kontaktfläche zwischen Kugel und einem ebenen Körper, mittig Hertz-Theorie; rechts JKR-
Theorie: vergrößerter Kontakt durch Randeffekte; links DMT-Theorie: vergrößerter Kontakt durch erhöhte 
Deformation 
 
Theorie   
 5 
Beide Theorien können unter bestimmten Bedingungen die Realität sehr gut beschreiben [4]. 
So ist im Falle kurzreichweitiger Adhäsion, großer Kugelradien und nachgiebiger Materialien 
die JKR-Theorie korrekt. Im Gegensatz dazu besitzt die DMT-Theorie bei langreichweitiger 
Adhäsion, kleinen Kugelradien und steifen Materialien ihre Gültigkeit. 
Manchmal kommt eine Mischform der beiden unterschiedlichen Ansätze der Realität am 
nächsten [5]. Mittlerweile sind verschiedene Übergangsparameter zwischen den beiden 
Grenzfällen berechnet worden, die ineinander überführt werden können [6, 7, 8]. 
Die hier dargestellten Grundlagen sollen nur einen groben Überblick geben. Für eine 
weiterführende Beschreibung der Problematik sei der Übersichtsartikel von Barthel 
empfohlen [9]. 
 
2.2  Adhäsion und Grenzflächenkräfte 
 
Bringt man zwei glatte Körper (fest/flüssig) in mechanischen Kontakt, so bildet sich zwischen 
ihnen eine Grenzfläche aus. Der Zustand des mechanischen Kontaktes wird durch die 
Adhäsion beschrieben. Die Summe der auftretenden Grenzflächenkräfte ist die 
Adhäsionskraft und die Arbeit die notwendig ist um die Körper zu trennen ist die 
Adhäsionsarbeit. Im reversiblen Fall wird die Adhäsionsarbeit Wa durch die Dupré-Gleichung 
beschrieben [10]: 
 
1221 γγγ −+=aW ,      (2.7) 
 
γ1 und γ2 sind die freien Oberflächenenergien pro Flächeneinheit der entstehenden 
Oberflächen. γ12 ist die freie Grenzflächenenergie pro Flächeneinheit der zu trennenden 
Fläche. 
Adhäsionskräfte spielen in Anwendungen eine wichtige Rolle, wenn eine der Oberflächen 
glatt ist, wie zum Beispiel in Festplatten, wenn eines der Materialien sehr weich ist, wie 
beispielsweise bei Gummi oder im mikro- oder nanoskopischen Bereich, wie zum Beispiel bei 
Atomkraftmikroskop (AFM) Messungen [11]. In den ersten beiden Fällen wird die Adhäsion 
durch eine große Kontaktfläche geprägt, im letzten Fall spielen die Volumeneigenschaften der 
Materialien eine geringere Rolle im Vergleich zu den Oberflächeneigenschaften. 
Ein Sonderfall der Adhäsion ist die Kohäsion, hier sind beide Körper aus dem gleichen 
Material. In der Grenzfläche wirken dann die gleichen Kräfte wie im Inneren des Materials. 
Resultierende Unterschiede können dann ausschließlich auf nicht ideale Kontaktbildung 
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zurückgeführt werden. Es überrascht daher wenig, dass die zur Adhäsion beitragenden Kräfte 
sehr denen ähneln, die im Volumen einer Phase beobachtet werden.  Typische Komponenten 
der Adhäsionskräfte sind van-der-Waals-Kräfte, Wasserstoffbrückenbindungen, Donor-
Akzeptor Wechselwirkungen, elektrostatische Kräfte und Kapillarkräfte. 
Van-der-Waals-Kräfte sind anziehend wirkende Kräfte zwischen ungeladenen Atomen oder 
Molekülen. Ursache sind permanente oder sich zeitlich ändernde (induzierte) Dipole in den 
Teilchen. Permanente Dipole treten in polaren Teilchen, in denen positiver und negativer 
Ladungsschwerpunkt nicht aufeinander fallen auf (z.B. Dimethylether). Induzierte Dipole 
treten auch in unpolaren Verbindungen auf (z.B. Benzol). Hier führen lokale Fluktuationen 
der Elektronenwolken zu Dipolen, diese induzierten Dipole beeinflussen wiederum die 
Elektronenwolken anderer Moleküle. Die van-der-Waals-Kräfte sind energetisch um etwa 
zwei Größenordnungen kleiner als Ion-Ion Wechselwirkungen. Die Energie fällt mit der 
sechsten Potenz des Abstandes ab [12]. Bei zu starker Annäherung kommen sich die 
Elektronenwolken der Moleküle zu nah und es resultiert Abstoßung. Die Summe aus 
Abstoßung und Anziehung wird mit dem Lennard-Jones-Potential beschrieben. 
In einigen Stoffen kommt es zusätzlich zu langreichweitigen van-der-Waals-Kräften noch zu 
kurzreichweitigen Wasserstoffbrückenbindungen. Hierfür muss an einem elektronegativen 
Element (z. B. Sauerstoff, Stickstoff, Schwefel - jedoch nicht Kohlenstoff) gebundener 
Wasserstoff vorhanden sein. Wasserstoffbrückenbindungen sind energetisch um eine 
Größenordnung größer als van-der-Waals-Kräfte [12]. Wasser liegt trotz seines geringen 
Molekulargewichts bei Raumtemperatur als Flüssigkeit vor. Die Ursache hierfür liegt in den 
relativ starken Wasserstoffbrückenbindungen. 
In Polymeren können eine Vielzahl von chemischen Gruppen wie beispielsweise Ester-, 
Ether-, Amid-, Carbonyl-, Nitrilgruppen auftreten. Diese können auf die benachbarten 
intramolekularen Atome elektronenziehend oder -schiebend wirken. Die so entstehenden 
unterschiedlichen Elektronendichten können dann zu so genannten Donor-Akzeptor 
Wechselwirkungen führen. Sie sind ähnlich wie die Wasserstoffbrücken kurzreichweitig, 
jedoch deutlich energieärmer. Das Ausmaß der Donor-Akzeptor Wechselwirkungen kann in 
polaren Polymeren die van-der-Waals-Kräfte übertreffen [13]. 
Elektrostatische Kräfte können aus verschieden Ursachen auftreten. Sind die 
Volumenbereiche der beiden Körper aufgeladen kommt es zur klassischen Coulomb 
Abstoßung oder Anziehung, die quadratisch mit zunehmendem Abstand abfällt. Durch 
Erdung kann dieses Phänomen ausgelöscht werden.  Im Gegensatz hierzu ist eine Aufladung 
der Grenzfläche, die zur Ausbildung einer elektrischen Doppelschicht führt, nicht durch 
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Erdung auslöschbar. Eine Möglichkeit der Aufladung ist ein Elektronenfluss von der 
Körperoberfläche mit dem höheren Fermi-Niveau zur Körperoberfläche mit geringeren 
Fermi-Niveau. Dies ist oft bei der Kontaktierung von Kunststoffen mit Metallen beobachtbar. 
Eine andere Möglichkeit ist ein Ionentransport durch die Grenzfläche. Dieser ist 
üblicherweise die Folge einer Säure-Base Reaktion, an der auch atmosphärischer 
Wasserdampf oder Wasser beteiligt sein kann [14]. Neméth hat in seiner Dissertation einen 
detaillierten Überblick über die Aufladung von Kunststoffen im mechanischen Kontakt 
gegeben [15]. 
Kapillarkräfte treten auf, wenn die beiden kontaktierten Körper am Rand ihrer Kontaktfläche 
noch durch kleine Wassertropfen benetzt werden. Die resultierende Kapillarkraft ist dann das 
Produkt aus Kontaktfläche und Laplace-Druck, wobei letzterer umso größer ist, je hydrophiler 
die beiden Kontaktpartner sind. Bei AFM-Messungen können Kapillarkräfte einen sehr 
dominanten Einfluss auf die Adhäsion zwischen Spitze und Probe haben. Durch im Raum 
befindliche Luftfeuchte scheiden sich insbesondere auf hydrophilen Proben- oder 
Spitzenoberflächen kleine Wassermengen ab. Kapillarkräfte können vermindert oder 
ausgelöscht werden, wenn die Proben und Spitzen hydrophob sind [16] oder die Umgebung 
eine trockene Atmosphäre [17], ein Vakuum [18] oder ein mit Wasser mischbares 
Lösungsmittel (z. B. Ethanol) ist [19]. Auch eine Erhöhung der Temperatur kann den Effekt 
reduzieren [20]. 
 
2.3 Reibung 
 
Legt man an einen Körper A, der sich bei einer bestimmten normalen Last im mechanischen 
Kontakt mit einem anderen Körper B befindet, eine externe Kraft in lateraler Richtung an, so 
ist die Reibung die Kraft, die dieser Lateralkraft entgegenwirkt. Verhindert die Reibung eine 
Bewegung des Körpers A, so spricht man von Haftreibung. Hier heben sich Reibungskraft 
(Fr) und extern angelegte Kraft auf. Übersteigt die extern angelegte Kraft die unter den 
Bedingungen maximale Haftkraft, gleiten die Körper aneinander vorbei und man spricht von 
Gleitreibung. Wann der Übergang von Haft- zur Gleitreibung auftritt wird maßgeblich durch 
die auftretende Normalkraft und die Eigenschaften der im mechanischen Kontakt befindlichen 
Oberflächen bestimmt. 
Für Gleitreibung an makroskopischen Systemen beschreibt das Amonton´sche Gesetz einen 
linearen Verlauf der Reibungskraft in Abhängigkeit von der wirkenden Normalkraft, wobei 
die Proportionalitätskonstante der Reibungskoeffizient (µ) ist [21]: 
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nr FF ⋅= µ .       (2.8) 
 
Des Weiteren beschreibt das Amonton´sche Gesetz, dass die Lateralkraft unabhängig von der 
Kontaktfläche und der Geschwindigkeit ist. 
Später wurde klar, dass Oberflächen eine Morphologie besitzen. Beim Kontakt zweier 
Oberflächen kontaktieren zunächst nur die obersten Spitzen der morphologischen Strukturen 
(englisch: asperities) miteinander. Mit steigender Belastung deformieren diese sich und die 
Kontaktfläche steigt an, wobei die reale Kontaktfläche kleiner bleibt als die makroskopische 
Kontaktfläche. Die Reibungskraft ist proportional zur realen Kontaktfläche, wobei die 
effektive Scherspannung τ  die Proportionalitätskonstante darstellt [22]: 
 
aspr AF Σ⋅= τ .      (2.9) 
 
Ein Ansatz zum weiteren Verständnis der Reibung ist die Untersuchung dieser an 
Einzelkontakten, die dann zusammen den makroskopischen Reibprozess erklären sollen. 
Reibungskraftmikroskopiemessungen zeigen einen linearen Zusammenhang zwischen 
Reibungskraft und der Kontaktfläche des Einzelkontaktes [23]: 
 
aspr AF ⋅= τ ,               (2.10) 
 
wobei τ die Grenzflächenscherspannung des Einzelkontaktes darstellt. Die Gleichung gilt nur 
für den Fall, dass kein Verschleiß auftritt. Da die Kontaktfläche mit der aufgebrachten 
Normalkraft unabhängig vom kontaktmechanischen Konzept nicht linear wächst (s. Kapitel 
2.1), gehorcht das Reibungsverhalten im mikroskopischen Einzelkontakt nicht dem 
Amonton´schen Gesetz, außer die Grenzflächenscherspannung wächst linear mit dem 
Kontaktdruck. Letzterer Fall kann, muss jedoch nicht eintreten [24]. 
Das Verständnis der Gesetzmäßigkeiten zwischen Reibungskraft und Kontaktfläche ist derzeit 
noch Gegenstand intensiver Forschung [25]. Im Übersichtsartikel von Carpick et al. ist der 
derzeitige Stand der Wissenschaft zusammengestellt [26]. 
 
Neben der Kontaktfläche beeinflussen noch zahlreiche andere Parameter das 
Reibungsverhalten entscheidend. Oftmals sind die zu Grunde liegenden 
atomaren/molekularen Mechanismen noch nicht vollständig verstanden. Unter Reibung wird 
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kinetische Energie in andere Energieformen umgewandelt.  Kommt es durch Scherung zur 
leichten Verschiebung von Atomen aus ihrer Gleichgewichtslage, kann die Energie in Form 
von Gitterschwingungen dissipiert werden [27, 28]. Zusätzlich können die elektronischen 
Eigenschaften einen Einfluss auf die Reibung haben, hier werden Elektron-Loch Paare 
angeregt [29, 30]. Des Weiteren konnten Lee et al. zeigen, dass für Materialien mit 
unterschiedlichen elektrischen Eigenschaften (metallischer Leiter, Halbleiter und Isolator) die 
Schichtdicke die Reibung beeinflusst [31]. Beispielsweise ist die Reibung von adsorbierten 
Graphen auf Glimmer für Monolagen am größten und sinkt mit zunehmender Schichtdicke 
auf den Bulk-Wert ab. 
Neben den hier im Einzelkontakt beschriebenen Faktoren haben auch Deformations- und 
Verschleißverhalten der Materialien, sowie deren Rauheit Einfluss auf die Reibung. Die rauen 
Kontaktflächen verhaken sich. Die Scherung kann zu plastischer Deformation führen oder es 
kann unter Bildung neuer Oberflächen zu Materialabtrag kommen. Das abgetragene Material 
kann dann als dritter Körper betrachtet werden, der die Reibung erneut beeinflusst. Die 
kinetische Energie wird hier zum Leisten mechanischer Verformungsarbeit, zum Brechen 
chemischer Bindungen und/oder zur Schaffung neuer Oberfläche benötigt. 
 
In vielen praktischen Prozessen, in denen Reibung auftritt, ist die Reibungskraft nicht zeitlich 
konstant, sondern verläuft mehr oder weniger periodisch zwischen einem minimalen und 
maximalen Wert. Hierbei wechseln sich Haft- und Gleitreibung ab. Dieses Phänomen wird als 
Stick-Slip-Verhalten beschrieben und kann in Größenordnungen von Nanometern bis hin zu 
Kilometern auftreten, wobei die Ursachen unterschiedlich sein können. In Abbildung 2.2 ist 
links ein theoretischer und rechts ein praktisch gemessener Stick-Slip-Verlauf dargestellt. In 
den Bereichen steigender Reibungskraft sind die Körper im statischen Kontakt (stick). Mit 
zunehmender Zeit wächst die Lateralkraft  zu einem Maximum an, dort kommt es zu einem 
Abgleiten (slip) der Körper gegeneinander. Die kinetische Energie wird umgewandelt und die 
Bewegung gebremst bis wieder statischer Kontakt auftritt und sich der Zyklus wiederholen 
kann.  In makroskopischen Systemen ist die Ursache des Stick-Slip-Verhalten maßgeblich 
durch Oberflächenmorphologie hervorgerufen, hier wird der statische Kontakt durch 
geometriebedingte Verhakungen an der Oberfläche charakterisiert [32]. Da makroskopische 
Oberflächenmorphologien nicht periodisch sind, sehen die experimentell gemessenen Kurven 
nicht so ideal aus, wie der rechte Teil der Abbildung 2.2 zeigt. Beim Reiben einer AFM 
Spitze über kristalline Oberflächen tritt ebenfalls Stick-Slip-Verhalten auf, dass sogenannte 
„atomic stick-slip“. Hier genügen einfache geometrische Betrachtungen nicht mehr, um den 
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Sachverhalt zu beschreiben. Die zu Grunde liegenden Ursachen sind nicht vollständig 
verstanden und derzeit noch Gegenstand intensiver Forschung [33, 34, 35]. Befinden sich 
zwischen atomar glatten Oberflächen einige Lagen eines Schmierstoffes tritt ebenfalls Stick-
Slip-Verhalten auf. In diesem Fall herrscht mehr Klarheit über den Mechanismus: Im Stick-
Teil liegt der Schmierstoff als kristalliner Feststoff vor. Erreicht die Scherung einen kritischen 
Wert, kommt es zu einer scherinduzierten Phasenumwandlung im Schmierstoff, der dann als 
Flüssigkeit ein Abgleiten der Körper gegeneinander ermöglicht und schließlich wieder 
kristallisiert [36].  
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Abbildung 2.2 theoretischer Verlauf der Reibungskraft bei Stick-Slip-Verhalten (links) und praktisch 
gemessenes Stick-Slip-Verhalten zwischen Polystyrol und einer Alumiumoxidkugel mit 2 mm Durchmesser 
(rechts) 
 
2.4  Grenzflächendeformationen 
 
Reibt ein Körper einen anderen, sind oftmals lokale Deformationen die Folge, diese können 
elastischer und/oder plastischer Natur sein. Erstere verschwinden nach Lösen des 
mechanischen Kontakts wieder und die Körper nehmen ihre ursprüngliche Gestalt an. 
Plastische Deformationen bleiben auch nach Separation der Körper erhalten. Reibt man mit 
einer AFM Spitze, typischerweise aus Silizium (Si) oder Siliziumnitrid (Si3N4), unter 
definierten Bedingungen (Normalkraft, Geschwindigkeit, Temperatur, Anzahl der 
Wiederholungen, Kontaktfläche...) über glatte Polymeroberflächen, so kann dies durch 
plastische Deformation zu einer wellenartigen Aufrauung der Polymeroberfläche führen. Die 
entstandene Topographie wird oftmals als Riffelstruktur (ripple structure) bezeichnet. In 
Abbildung 2.3 ist links eine unbehandelte Polyvinylpyridinoberfläche und rechts eine durch 
Reiben induzierte Riffelstruktur derselben Probe dargestellt. 
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Abbildung 2.3 2 x 2 µm2 Morphologie einer P2VP-Bürste (links), 500 x 500 nm2 Morphologie einer 
Riffelstruktur (rechts) und Querschnitte bei den roten Linien (Diagramme unter den Bilder) 
 
Erstmals wurde dieses Phänomen 1992 von Goh et al. beschrieben [37]. Die Gruppe 
verwendete aus Benzollösung getrocknete Polystyrolfilme und Si3N4 Spitzen und zeigte, dass 
sich unter kontinuierlichem Reiben mit der Zeit Riffelstrukturen senkrecht zur Reibrichtung 
bilden. Dabei vergrößern sich mit zunehmender Zeit sowohl die mittleren lateralen Abstände 
zwischen zwei benachbarten Bergen als auch die Höhenunterschiede zwischen Bergen und 
Tälern. Für Molekulargewichte von 32000-573000 g/mol konnte kein nennenswerter Einfluss 
des Molekulargewichtes festgestellt werden. Es wurden drei wesentliche Bedingungen für die 
Riffelstrukturbildung aufgestellt: (i) müssen die Wechselwirkungskräfte der zu 
deformierenden Moleküle mit der Spitze und benachbarten Molekülen in einem gewissen 
Verhältnis sein, (ii) muss die Deformation plastisch sein und (iii) müssen ausreichend viele 
Moleküle auf der Oberfläche vorhanden sein. 
Einige Monate später konnten Seitz et al. zeigen, dass ein gewisses Molekulargewicht für die 
Ausbildung der Riffelstrukturen notwendig ist [38]. Es bestand die Vermutung, dass 
Verhakungen zwischen den Ketten für die Wellenbildung notwendig sind. Außerdem wurde 
ein Vergleich zu den Schallamach-Wellen gezogen, die bei Reibung zwischen glatten Gummi 
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und einer glatten harten Gegenfläche entstehen [39]. Es wurde spekuliert ob sich die 
oberflächennahen Polystyrolketten gummiartig verhalten. 
Heute weiß man, dass Riffelstrukturen nicht mit Schallamach-Wellen im Zusammenhang 
stehen [40, 41]. Beispielsweise führten Shipway et al. folgende drei Gründe an [40]: (i) die 
Wellenlänge der Schallamach-Wellen ist kürzer als die Kontaktlänge, die Wellenlänge der 
Riffelstrukturen ist etwa gleich groß oder länger als die Kontaktlänge, (ii) bleiben 
Riffelstrukturen im Gegensatz zu Schallamach-Wellen auch nach Kontaktlösung erhalten und 
(iii) treten Riffelstrukturen nur nach wiederholten Reiben auf. Der Mechanismus der Bildung 
von Riffelstrukturen ist bis heute nicht vollständig geklärt. Man ist sich einig, dass 
Verhakungen zur Strukturbildung notwendig sind um ein völliges Abtragen der Ketten zu 
vermeiden. Es gibt verschiedene Vorschläge, unter welchem Mechanismus Riffelstrukturen 
entstehen. Shipway et al. setzen auf ein Stick-Slip-Phänomen in dem die Spitze leicht in die 
Probe eindringt. Durch die Bewegung verbiegt sich die Spitzenhalterung leicht und es wird 
Material vor der Spitze aufgehäuft. Ab einem kritischen Wert kommt es zu einem Abgleiten 
der Spitze über die Probe, hierbei werden Kettenkonformationen geändert. Nach einem 
gewissen Weg fällt die Spitze wieder in einen statischen Kontaktzustand zum Polymer [40]. 
Masuda et al. favorisieren eine bruchmechanische Sichtweise [42]. Die laterale 
Spitzenbewegung führt zu einer Spannung im Polymerfilm. Um diese abzubauen bilden sich 
kleinste Risse, die mit der Zeit wachsen und somit die Oberfläche vergrößern. Wird für die 
Oberflächenvergrößerung mehr Arbeit benötigt als die Spitzenbewegung liefern kann, kommt 
es zu einem Abgleiten der Spitze über die Polymeroberfläche.  
 
In den letzten 20 Jahren wurden vielseitige Untersuchungen durchgeführt bei denen 
Riffelstrukturen entstanden sind. Triebkraft für die Experimente waren meist Untersuchungen 
zu Verschleißverhalten mittels AFM, der Wunsch periodisch geordnete Strukturen zu 
erzeugen oder ein besseres Verständnis über den Einfluss physikalischer Größen auf die 
Riffelbildung zu erlangen. Oftmals diente Polystyrol als Modellpolymer für die 
Untersuchungen [37, 38, 40-48]. Allerdings sind auch Experimente an anderen Polymeren, 
wie Polycarbonat [49, 50], Polyester [51], Poly(tertbutylacrylat) [52], Polymethylmethacrylat 
[49], Polyethylenterephtlalat [53-55] sowie Poly-(ε-caprolacton) [53] bekannt. Die Struktur 
der Riffel wurde in Abhängigkeit von Molekulargewicht [38, 46], Belastung [42, 45, 51], 
Geschwindigkeit [45, 47, 50], Anzahl der scans [44, 50-52] untersucht. Ergebnis dieser 
Experimente war ein stärkeres Aufrauen mit steigender Belastung, steigender Scan-Anzahl 
und sinkender Geschwindigkeit für Polymere über dem kritischen Molekulargewicht (Mc), ab 
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dem Verhakungen zwischen den Ketten auftreten. Im Polymer befindliche Lösungsmittelreste 
können die Riffelbildung deutlich erleichtern [53]. 
Butt et al. zeigten, dass die Architektur des Polymers einen deutlichen Einfluss auf dessen 
Verschleiß hat [43]. Vernetzte Polymere zeigten keinerlei Riffelbildung, chemisch 
angepfropfte Ketten zeigten Riffelbildung, gestreckte Ketten zeigten je nach Scan-Richtung 
Riffelbildung oder keine Riffelbildung. Bürstenpolymere und Blockcopolymere wurden durch 
mangelhafte laterale Stabilität komplett entfernt. 
Auch der Einfluss der Temperatur wurde intensiv untersucht [42, 47, 49 52]. Eine höhere 
Temperatur steigert die Mobilität der Ketten, was zu einer stärkeren Aufrauung der Probe 
führt. Steigt die Temperatur über die Glastemperatur erweichen die Ketten, das Material 
verhält sich gummiartig und keine Riffelbildung ist mehr erkennbar. 
Stamm et al. zeigten, dass gepfropfte Polystyrolketten Riffelbildung ermöglichen, gepfropfte 
Polyacrylsäureketten jedoch nicht [44]. Proben mit aufgepfropften Ketten beider Sorten 
reichern nach Behandlung in Toluol Polystyrolsegmente an der Oberfläche an. Bei 
Behandlung in Ethanol reichern sich Polyacrylsäuresegmente an der Oberfläche an. Je 
nachdem welche Segmente an der Oberfläche dominant sind, kann Reibung zur Riffelbildung 
führen oder nicht. 
Betrachtet man Morphologie und Reibungsbilder an Riffelstrukturen, so erkennt man eine 
klare Korrelation. Die Reibung ist in den Bereichen der Berge höher als in Bereichen der 
Täler. Gradfelter et al. beschreiben dies als Urasche unterschiedlicher Domänen [41]: In den 
Bergen sind Nanoporen enthalten, die die Grenzfläche zur Luft erhöhen. Die erhöhte 
Grenzfläche zur Luft senkt die Glastemperatur in den bergigen Domänen und diese verhalten 
sich gummiartiger als die glasartigen Täler. Die Berge können somit mehr Energie dissipieren 
und zeigen deshalb höhere Reibung. 
 
2.5  Gepfropfte Polymere 
 
Polymere sind große Moleküle, die aus einer periodischen Anreihung kleiner 
Struktureinheiten (Monomereinheiten) bestehen. Architektonisch sind lineare Ketten, Ketten 
mit Seitenzweigen oder  netzartige Strukturen denkbar. Die Polymere können aus einer 
Monomerart oder aus verschiedenen Monomerarten aufgebaut sein. Addiert man an ein 
Polymer eine weitere Monomereinheit so ändern sich die physikalischen Eigenschaften des 
Polymers quasi nicht. Dies grenzt sie von kleineren analog aufgebauten Molekülen, den 
Oligomeren, ab [56]. 
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Die räumliche Anordnung der Monomereinheiten einer Polymerkette wird als 
Kettenkonformation bezeichnet. Sie wird durch ein Wechselspiel aus enthalpischen 
Wechselwirkungen zu benachbarten Teilchen und der Entropie bestimmt. Eine statistische 
Knäuelstruktur ist die bevorzugte Konformation im glasartigen, geschmolzenen oder im 
Theta-Lösungsmittel gelösten Zustand. Befestigt man ein Ende eines solchen Knäuels an eine 
Grenzfläche durch chemische oder physikalische Wechselwirkungen, so wird sich dessen 
Konformation ändern.  
 
 
Abbildung 2.4 Kettenkonformationen: A - knäuelartig; B - pilzförmig; C - pfannenkuchenartig; D - bürstenartig 
 
Im linken oberen Teil der Abbildung 2.4 sind statistische Knäuel dargestellt, die Teile B bis D 
zeigen die Möglichkeiten der Konformationsänderung durch Pfropfen der Ketten auf ein 
Substrat. Im Fall B sind Wechselwirkungen zwischen den Ketten und dem Substrat 
energetisch nicht günstig, die Kontaktfläche Polymer Substrat soll möglichst gering sein und 
eine Struktur, die einem Pilz ähnelt, (mushroom structure) entsteht. Im Fall C kommt es zu 
attraktiven Wechselwirkungen zwischen Polymer und Substrat und die Ketten legen sich flach 
auf den Untergrund um die Grenzfläche Polymer Substrat zu vergrößern (pancake structure). 
Im Fall D sind die Ketten so dicht gepfropft, dass es zu Abstoßung zwischen den Ketten 
kommt und diese sich senkrecht zur Oberfläche strecken. In diesem Fall spricht man von 
Polymerbürsten. Alle drei Konformationen sind entropisch ungünstiger als die Knäuel-
Struktur, unterschiedliche Enthalpiebeiträge beeinflussen aber jeweils das Wechselspiel 
zwischen Entropie und Enthalpie. 
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Der Übergang von Pilz- zu Bürstenstruktur ist fließend und wird durch Pfropfdichte, 
Polymerart und Molekulargewicht bestimmt. Die Pfropfdichte kann dabei wie folgt berechnet 
werden [57]: 
 
n
A
M
hn ρ
σ
⋅⋅
= ,              (2.11) 
 
na  ist die Avogadro Zahl, h ist die Schichtdicke, ρ ist die Dichte und Mn das zahlenmittlere 
Molekulargewicht. Da die Dichte der Bürste nicht zugänglich ist wird üblicherweise mit der 
Bulk-Dichte gerechnet. Die hinreichende Bedingung für das Auftreten einer Bürstenstruktur 
wird von Minko und Brittain gefunden [58]: 
 
52 ≥⋅⋅=Σ gRπσ ,               (2.12) 
 
wobei Rg den Trägheitsradius im Theta-Lösungsmittel darstellt. Die reduzierte Pfropfdichte Σ 
gibt an wie viele Ketten tatsächlich auf einer Fläche sitzen, die eine Polymerkette im Theta-
Zustand besetzen würde. 
 
Es gibt verschiedene Strategien um Polymerbürsten herzustellen. Um Bürsten mit hoher 
Stabilität zu erreichen, eignet sich besonders die chemische Verknüpfung der Ketten mit dem 
Substrat über kovalente Bindungen. Ein gängiges Verfahren zur Herstellung von 
Polymerbürsten ist die „grafting to“ Strategie [59-61]. Eine schematische Darstellung ist im 
linken Teil der Abbildung 2.5 dargestellt. Zunächst wird das Substrat mit einem 
Haftvermittler beschichtet, auf den dann in einem zweiten Schritt endfunktionalisiertes 
Polymer gepfropft wird. Ein Vorteil dieses Verfahrens liegt in der Möglichkeit das Polymer 
vorher zu charakterisieren. Insbesondere das Molekulargewicht und dessen Verteilung sind 
für spätere Berechnungen interessant. Ein möglicher Nachteil ist, dass nur relativ geringe 
Pfropfdichten und Schichtdicken erreicht werden können. Die Ursachen liegen hier im 
Diffusionsweg der Endfunktionalität des Polymers zum Substrat und/oder im Einnehmen 
entropisch ungünstiger Konformationen bei der Diffusion der Endfunktionalität zum 
Haftvermittler [62]. Einen alternativen Weg zum Pfropfen von Polymerketten an Substrate 
liefert die „grafting from“ Strategie, die im rechten Teil der Abbildung 2.5 skizziert ist [63-
65]. Hier wird zunächst ein Initiator an das Substrat gebunden und im zweiten Schritt eine 
Polymerisation aus einer Monomerlösung durchgeführt. Die Limitierung von Schichtdicke 
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und Pfropfdichte liegt hier in der Anzahl der Initiatormoleküle oder der Anzahl der reaktiven 
Kettenenden pro Flächeneinheit. Auch der Zugang der Monomere zu den reaktiven Gruppen 
kann limitierend wirken (Diffusionslimitierung). In jedem Fall sind deutlich höhere 
Schichtdicken und Pfropfdichten als bei der „grafting to“ Variante erzielbar. Allerdings 
erweist sich die Charakterisierung von Molekulargewicht und deren Verteilung als schwierig. 
Es ist möglich die Polymerketten nach der Reaktion abzulösen und zu analysieren. Dazu sind 
jedoch große Flächen notwendig um ausreichend Material zu bekommen. Hierzu werden oft 
Nanopartikel auf Grund ihres hohen Verhältnisses von Oberfläche zu Masse genutzt. Im 
Gegensatz zu ebenen Flächen ist auf gekrümmten Flächen der Abstand zwischen Kette und 
Nachbarkette abhängig vom Abstand zum Pfropfpunkt. Somit können Unterschiede in der 
Kinetik der Polymerisation nicht ausgeschlossen werden. 
 
 
Abbildung 2.5 Bürstenherstellung: „grafting to“ (links); „grafting from“ (rechts) 
 
Eine Alternative zum chemischen Anbinden von Polymerketten an Substrate ist die 
Physisorption [66-68]. Diese erfolgt in der Regel durch Verwenden von Blockcopolymeren, 
die aus unterschiedlich langen Blöcken bestehen. Der kurze Block bildet attraktive 
Wechselwirkungen zum Substrat und der lange Block kann sich senkrecht zum Substrat 
strecken. Physikalische Wechselwirkungen sind schwächer als chemische Bindungen, jedoch 
ist es möglich pro Kette mehrere Physisorptionspunkte zu verwenden und somit zu einer 
höheren Stabilität zu gelangen. Allerdings benötigen mehrere Physiosorptionspunkte mehr 
Substratoberfläche und die erreichbare Pfropfdichte ist somit limitiert. Aus diesem Grund 
wird die chemische Anbindung in der Regel der physikalischen Anbindung vorgezogen. 
Neben festen Substraten können Polymerbürsten auch an flüssig-flüssig Grenzflächen 
auftreten. Dies ist der Fall, wenn das Polymer aus zwei Blöcken besteht, die sich jeweils in 
einem Lösungsmittel strecken. Sind die Seitenketten eines verzweigten Polymers ausreichend 
lang und ausreichend dicht gepfropft spricht man ebenfalls von Polymerbürsten [69]. In dieser 
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Arbeit wird unter dem Begriff Polymerbürste immer ein festes Substrat mit dicht gepfropften 
Polymerketten verstanden. 
 
Polymerbürsten können durch Polymerisation beginnend an einer Oberfläche synthetisiert 
werden. Somit sind in Polymerbürsten im Prinzip alle Kettenkonfigurationen und 
Kettenstrukturen denkbar, die auch durch konventionelle Polymerisationen in Lösung 
hergestellt werden können. Neben den klassischen Homobürsten sind statistische [70, 71] und 
blockartige [65, 72] Copolymerbürsten bekannt. Zusätzlich gibt es Systeme, die sich 
beispielweise in gewissen Bereichen des pH-Werts aufladen, man spricht von 
Polyelektrolytbürsten [61, 73]. Selbst Bürsten mit flüssigkristallinen Seitenketten sind 
bekannt [74, 75]. Des Weiteren ermöglicht das Pfropfen verschiedener Kettenarten an die 
Oberfläche den Aufbau gemischter Bürsten [76, 77]. 
 
Bringt man ein Polymer in Kontakt mit einem Lösungsmittel, so können die Ketten je nach 
Lösungsmittelqualität mehr, weniger oder den gleichen Raum beanspruchen. In guten 
Lösungsmitteln vergrößern sie ihre Kontaktfläche zum Lösungsmittel um attraktive 
Wechselwirkungen zu ermöglichen, dadurch steigt das Volumen des Knäuels soweit bis 
Entropie und Enthalpie wieder im Einklang sind. Auch gepfropfte Polymere können durch 
Kontaktieren mit guten Lösungsmitteln ihr Volumen vergrößern. Allerdings können sich die 
Ketten nicht wie in Lösung frei bewegen, deshalb kommt es zu zwei Phasen. Ein Phase des 
reinen Lösungsmittels und eine Phase der gepfropften Ketten umgeben von Lösungsmittel. 
Entropisch sind die beiden Phasen nebeneinander nicht stabil, somit kommt es zusätzlich noch 
zu einer osmotischen Triebkraft, die weitere Lösungsmittelmoleküle um die Polymere schart 
um diese zu verdünnen. Man nennt diese Systeme gequollene Bürsten. In gequollenen 
Bürsten sind Ketten stärker gestreckt als im üblichen Lösungszustand. 
Das Quellen gepfropfter Polymere spielt insbesondere bei gemischten Bürsten eine 
wesentliche Rolle. Kontaktiert man eine gemischte Bürste mit einem Lösungsmittel, so 
können je nach Selektivität des Lösungsmittels beide, eine oder keine Kettenart quellen. 
Entfernt man das Lösungsmittel, kollabieren die Ketten wieder. Dabei können sie 
verschiedene Strukturen einnehmen. Welche Struktur entsteht wird maßgeblich von der 
Kompatibilität der zwei Polymere und der Selektivität des Lösungsmittels zu den beiden 
Polymeren bestimmt [78]. Abbildung 2.6 zeigt die verschiedenen Möglichkeiten auf. Eine 
hohe Selektivität des Lösungsmittels und hohe Inkompatibilität der Polymere führen zu einer 
Art Schichtbildung (dimple structure). Unselektive Lösungsmittel und ausreichende 
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Polymerinkompatibilität können zur Ausbildung säuleartiger Strukturen führen (ripple 
structure). Der Begriff „ripple structure“ hat nichts mit den in Kapitel 2.4 beschriebenen 
Riffelstrukturen, die durch Deformation entstanden sind, zu tun. Insbesondere die 
Ausbildungen von schichtartigen Strukturen ist für Anwendungen interessant, da hier 
zwischen verschiedenen Polymeren an der Oberfläche geschalten werden kann. Neben der 
Schaltung über selektive Lösungsmittel sind auch andere Schaltmechanismen, wie zum 
Beispiel Temperatur [79] und pH-Wert [80], bekannt. 
 
Fzripple structure Fdimple structure  
Abbildung 2.6 Struktur nach Behandlung in Lösungsmittel: links unselektiv; rechts selektiv für orange Ketten 
 
Die Anwendungsmöglichkeiten von Polymerbürsten sind sehr vielfältig. Sie können in 
biologischen Systemen eingesetzt werden um die Adsorption von Proteinen und oder Zellen 
zu steuern [81]. Ihre Fähigkeit des Quellens ermöglicht den Einsatz als verschließbare 
Nanoporen [82]. Außerdem ist an ihnen die Fixierung von Nanopartikeln denkbar, die dann 
beispielsweise antibakteriell wirken können [83]. Auch eine Wirkung als 
verschleißreduzierender Schmierstoff ist bekannt [84]. Einen guten Überblick über 
Herstellung, Synthese und Anwendung von Polymerbürsten gibt das Buch von Rühe et al. 
[62]. 
 
2.6 Polymere unter mechanischer Beanspruchung 
 
Lässt man auf einen makroskopischen Festkörper eine Kraft wirken, so wird diese eine 
Deformation des Festkörpers verursachen. Beim Wegfall der Kraft können zwei Grenzfälle 
der Deformation unterschieden werden: (i) die Deformation bleibt vollständig erhalten (z. B. 
Verbiegen eines Löffels) oder (ii) die Deformation verschwindet vollständig und die 
Anfangsgestalt des Körpers wird wieder hergestellt (z. B. Ziehen eines Gummiringes). Im 
ersten Fall spricht man von plastischer im zweiten Fall von elastischer Deformation. Oftmals 
setzt sich eine Deformationen auch aus elastischen und plastischen Anteilen zusammen [85]. 
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Im Gegensatz zu Gummi zeichnen sich viele Polymere durch ihr viskoelastisches Verhalten 
aus. Dass heißt, einer wirkenden Kraft folgt eine spontane Deformation an die sich eine mit 
der Zeit zunehmende Deformation (Kriechen) anschließt. Fällt die Kraft weg, folgt eine 
spontane und eine langsamere Rückverformung [85]. Nach dem Boltzmann´schen 
Superpositionsprinzip ist die Gesamtdeformationsantwort auf stufenartige Kraftausübungen 
gleich der Summe der einzelnen zeitabhängigen Deformationen bei Einzelkraftausübung, 
wobei Entlastungen als negative Belastungen betrachtet werden können [86]. Abbildung 2.7 
zeigt schematisch die Korrelation zwischen wirkender Kraft und resultierender Deformation 
für ideal elastische und viskoelastische Körper. 
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Abbildung 2.7 Kraft - Deformations Korrelation für elastische und viskoelastische Körper 
 
Experimentell ist das viskoelastische Verhalten für etliche Größenordungen der Zeit, 
insbesondere bei sehr langen und sehr kurzen Zeiten, schwer zugänglich. Abhilfe verschafft 
hier das Zeit-Temperatur Superpositionsprinzip [85]. Dieses besagt, dass der Verlauf der 
zeitabhängigen mechanischen Eigenschaften für alle Temperaturen gleich ist. Die Kurven 
sind jedoch auf der logarithmischen Zeitskala um einen gewissen Faktor verschoben. Die 
Messung der mechanischen Eigenschaften über wenige Zeitgrößenordnungen bei 
verschiedenen Temperaturen ermöglicht somit, durch Verschiebung der Messwerte in der 
Zeitrichtung (Masterkurvenkonstruktion), die mechanische Charakterisierung des Materials 
über einen weitaus größeren Zeitraum für eine Temperatur. Der Wendepunkt einer isothermen 
Masterkurve wird als Relaxationszeit des Polymers bei dieser Temperatur  bezeichnet. 
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Zur Charakterisierung der viskoelastischen Eigenschaften gibt es prinzipiell drei klassische 
Versuchsverfahren: (i) das Kriech- und Erholungsexperiment, (ii) das 
Spannungsrelaxationsexperiment und (iii) die dynamische mechanische Analyse [56]. 
Beim Kriechexperiment wird die Probe spontan einer konstanten Kraft ausgesetzt und die 
resultierende Deformation gemessen. Eine darauffolgende Entlastung bei gleichzeitiger 
Deformationsmessung (Erholexperiment) ermöglicht dann die Bestimmung von reversiblen 
und irreversiblen Deformationsanteil. Im einfachsten Fall wird die Kraft im Zugversuch 
aufgebracht, wobei die Zugkriechnachgiebigkeit D(t) die kompletten Zugeigenschaften des 
Materials charakterisiert: 
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Hierbei stellt l0 die Ausgangslänge, l(t) die Probenlänge zum jeweiligen Zeitpunkt und σz die 
konstante Zugspannung dar. 
Im Spannungsrelaxationsexperiment wird gezielt deformiert und anschließend die 
Spannungsabnahme gemessen. Das Ergebnis ist der zeitabhängige E-Modul: 
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Bei der mechanisch dynamischen Analyse wird an die Probe eine oszillierende Kraft angelegt 
und die phasenverschobene oszillierende Deformation gemessen. Das Ergebnis ist die 
dynamische Nachgiebigkeit D(ω): 
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Unterlegt man den Messungen einer dynamisch mechanischen Analyse ein 
Temperaturprogramm, so kann man zügig die mechanischen Eigenschaften eines Polymers 
als Funktion der Temperatur messen. Da sich die mechanischen Eigenschaften von Polymeren 
bei Phasenübergängen durch erhöhte oder erniedrigte Haupt- beziehungsweise 
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Nebenkettenbeweglichkeit stark ändern, eignet sich dieses Verfahren zur hochsensitiven 
Registrierung von Phasenübergängen auch in komplexeren Polymersystemen, wie dünnen 
Schichten [87], Polymernetzwerken [88] oder Polymerblends [89]. 
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3 Probenpräparation und -charakterisierung 
 
3.1  Probenherstellung 
 
Material 
 
Als Substrate wurden Siliziumscheiben der Firma Semiconductor Prozessing Co. mit [100] 
Orientierung verwendet. Zum Einsatz kamen die von Polymer Source Inc. bezogenen 
Polymere: Polystyrol (PS), Poly-4-tertbutylstyrol (PtBuS), Poly-2-vinylpyridin (P2VP), 
Polytertbutylacrylsäureester (PtBuA) und Polyglycidylmethacrylat (PGMA). Polyacrylsäure 
(PAA) wurde mittels Esterhydrolyse aus PtBuA erhalten. In Abbildung 3.1 sind die 
Strukturen der Polymere skizziert. 
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Abbildung 3.1 Strukturformeln der eingesetzten Polymere 
 
Die Polymerisation erfolgte anionisch und wurde mit trockenem Kohlendioxid abgebrochen. 
In Tabelle 3.1 sind die vom Hersteller angegebenen Molekulargewichte und deren Verteilung 
aufgelistet. Die Bestimmung erfolgte mittels GPC vor der Endgruppenfunktionalisierung. Der 
Anteil der funktionalisierten Ketten wurde mit Natriumhydroxid titriert und war für alle 
Polymere über 90 %.  
 
Tabelle 3.1 Molekulargewicht und Polydispersität (PDI) der eingesetzten Polymere 
Mn [kg/mol] PDI
PS 17 1,06
48 1,05
96 1,07
670 1,06
PtBuS 21 1,09
P2VP 10 1,08
41 1,08
PtBuA 42 1,12
PAA 24 1,12
PGMA 18 1,7  
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Wasser wurde vor der Verwendung mit einer Millipore Anlage entionisiert. In Tabelle 3.2 
sind alle eingesetzten Lösungsmittel, Säuren und Laugen aufgelistet. 
 
Tabelle 3.2 Eingesetzte Chemikalien 
Hersteller Kommentar
Wasserstoffperoxid Merck 30%-ig wässrige Lösung
Natriumhydroxid Merck Feststoff
Ammoniak Acros 30%-ig wässrige Lösung
Chlorwasserstoffsäure Merck 37%-ig wässrige Lösung
Methansulfonsäure Sigma-Aldrich
Chloroform Merck über Molsieb
Dichlormethan Sigma-Aldrich über Molsieb
Ethanol VWR International absolut
Toluol Sigma-Aldrich über Molsieb  
 
Schichtpräparation 
 
Die Siliziumscheiben wurden in etwa 2 x 1 cm2 große Stücke geschnitten, in Ethanol 
eingelegt und 20 min im Ultraschallbad behandelt. Anschließend erfolgte eine alkalische 
Reinigung bei der freie Silanolgruppen entstehen [90]. Hierbei wurden die Siliziumstücke 
20 min in einer alkalischen Lösung aus Ammoniak, Chlorwasserstoffsäure und Wasser im 
Volumenverhältnis 1:1:5 bei 70 °C gerührt, anschließend dreimal mit Wasser gespült und 
schließlich im Stickstoffstrom getrocknet. Die PGMA Schicht wurde mittels 
Rotationsbeschichter aufgebracht (Chloroformlösung 0,02 %; 2000 U/min; 1000 U/min2; 
10 s) und die Proben 20 Minuten im Vakuum bei 100 °C getempert. Nach Abkühlen erfolgte 
der zweite Beschichtungsschritt mit Rotationsbeschichter (Lösung 1 %; 2000 U/min; 
1000 U/min2; 10 s). Die Pfropfreaktion wurde dann über 3 h bei 150 °C im Vakuum 
durchgeführt. Die Extraktion nicht gepfropfter Ketten erfolgte mindestens einen Tag vor den 
eigentlichen mechanischen Messungen. Für PS und PtBuS diente Toluol als Lösungs- und 
Extraktionsmittel. Für alle anderen Polymere wurde Ethanol verwendet. 
Die Herstellung der PAA-Bürsten erfolgte durch 90 s Rühren von PtBuA-Bürsten in einer 
0,5%-igen Lösung aus Methansulfonsäure in Dichlormethan gefolgt von dreimaligen Spülen 
in Ethanol. 
Reduzierte Pfropfdichte konnten für PS durch kürzere Temperzeiten erreicht werden. Da 
P2VP deutlich schneller reagiert als PS wurde zur Herstellung gemischter Bürsten zunächst 
eine dünne P2VP-Schicht aus verdünnter Lösung präpariert. Anschließend wurden die Proben 
analog zu den Monobürsten einem zweiten Pfropfprozess unterzogen. 
Schalten gemischter Bürsten erfolgte 30 min im entsprechenden Lösungsmittel. 
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3.2  Dynamische Differenzkalorimetrie 
 
Die dynamische Differenzkalorimetrie (differential scanning calorimetry DSC) ermöglicht die 
Bestimmung von Phasenübergängen [91]. Bei den Untersuchungen werden die Probe und 
eine Referenz einem festgelegten Temperaturprogramm unterworfen. Dabei wird der 
Unterschied im benötigten Wärmestrom gemessen. In Abbildung 3.2 ist ein typischer Verlauf 
für Polymere dargestellt. 
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Abbildung 3.2 typisches DSC Diagramm von Polymeren (exo aufwärts) 
 
Erwärmt man Polymere, so durchlaufen diese Phasenübergänge. Bei der Glastemperatur (Tg) 
erweicht das Polymer und die Kettenmobilität steigt an. Dieser Phasenübergang ist kein 
Phasenübergang erster Ordnung, sondern ähnelt vielmehr einem Phasenübergang zweiter 
Ordnung, bei dem sich die Wärmekapazität des Materials ändert. Allerdings ist die 
Glastemperatur kein fester unabhängiger Wert, sondern eher ein Bereich, der beispielsweise 
von der Heizrate beeinflusst wird, so dass der Glasübergang kein klassischer Phasenübergang 
zweiter Ordnung ist. Manche Polymere können beim weiteren Erwärmen kristallisieren. 
Dabei handelt sich um einen Phasenübergang erster Ordnung bei dem Wärme frei wird 
(exotherm). Ob ein Polymer kristallisieren kann hängt hauptsächlich von der Struktur der 
Seitengruppen und  deren räumlichen Anbindung an die Hauptkette (Taktizität) ab. Beim 
weiteren Erwärmen schmelzen entstandene Kristalle wieder. Hier handelt es sich um einen 
Phasenübergang erster Ordnung der Wärme verbraucht (endotherm). Ab einer gewissen 
Temperatur kommt es dann zum Polymerabbau bei dem chemische Bindungen gebrochen 
werden. Dieser Vorgang ist ebenfalls endotherm. Zusätzlich zu den im Diagramm 
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aufgeführten Effekten können noch einige andere Prozesse bei DSC-Messungen eine Rolle 
spielen. Zu ihnen zählen Adsorptionsprozesse (exotherm), Desorptionsprozesse (endothern) 
und chemische Reaktionen (exo- oder endotherm). Ist die Probe feucht, sieht man im DSC-
Diagramm den Peak der Wasserverdampfung. Außerdem ist insbesondere bei Polymeren 
deren Vorgeschichte nicht vernachlässigbar. So spielt beispielsweise die 
Abkühlgeschwindigkeit beim vorherigen Heizen einen Einfluss auf einen eventuell 
entstehenden Kristallisationsgrad. Deshalb wird üblicherweise vor den eigentlichen DSC-
Messungen die Probe einmal unter definierten Bedingungen aufgeheizt und anschließend 
abgekühlt. 
Die Messungen erfolgten am DSC Q1000 der Firma TA Instruments unter 
Stickstoffatmosphäre mit einer Heizrate von +/- 10 K/min im Temperaturbereich von -80 bis 
150 °C (bei PtBuS bis 200 °C). 
 
3.3  Ellipsometrie 
 
Die Ellipsometrie ist ein Verfahren zur Bestimmung von Schichtdicken. Hierzu wird die 
Änderung des Polarisationszustands einer elektromagnetischen Welle nach Reflektion oder 
Transmission gemessen und unter Verwendung von Randbedingungen der Brechungsindex 
und die Schichtdicke modelliert [92]. 
Trifft eine elektromagnetische Welle auf eine Grenzfläche so liegen einfallender, reflektierter 
und transmittierter Strahl in einer Ebene, der Einfallsebene. Schaut man in 
Ausbreitungsrichtung der Welle, so kann man den elektrischen Feldvektor in eine Summe von 
parallel und senkrecht zur Einfallsebene schwingenden Komponenten zerlegen. Folgt man 
dem Strahlengang so kann der elektrische Feldvektor einer Linie, einem Kreis oder einer 
Ellipse folgen. Sind die Amplituden senkrecht (Es) und parallel (Ep) zur Einfallsebene gleich 
groß und die Phasenverschiebung (δp-δs) gleich 0 ° oder 180 °, folgt der Feldvektor einer 
Linie (linear polarisiertes Licht). Ist die Phasenverschiebung bei gleichen Amplituden gleich, 
+90 ° oder -90 °, folgt der Feldvektor einem Kreis (kreisförmig polarisiertes Licht). In allen 
anderen Fällen folgt der Feldvektor einer Ellipse (elliptisch polarisiertes Licht). Hieraus folgt 
der Name der Methode.  
In der Ellipsometrie werden die relative Phasenverschiebung ∆ und das relative 
Amplitudenverhältnis tan (ψ) gemessen: 
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Verwendete Methoden   
 26 
              
e
s
e
p
r
s
r
p
EE
EE
=ψtan  ,     (3.2) 
 
wobei der Index e den einfallenden Strahl und der Index r den reflektierten Strahl beschreibt. 
Beide Messgrößen gehen zusammen in die Grundgleichung der Ellipsometrie ein: 
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i stellt hier die imaginäre Einheit dar. Rs und Rp sind die Reflektionskoeffizienten senkrecht 
und parallel zur Einfallsebene, die wiederum von den optischen Konstanten und den 
Schichtdicken abhängig sind. Die genauen mathematischen Zusammenhänge werden dann für 
die Berechnung im Modell eingesetzt und werden hier auf Grund der Komplexität des 
Sachverhaltes mit Verweis auf die Fachliteratur ausgespart [92].  
 
Abbildung 3.3 Schichtstruktur für Ellipsometriemodell 
 
Die Messungen erfolgten an einem Einwellenlängengerät SE402 der Firma Sentech 
Instruments GmbH, Berlin. Der Einfallswinkel beträgt 70 ° und die Wellenlänge des Lasers 
liegt bei 632 nm. Weil es für dünne Schichten unter 20 nm, wie sie in dieser Arbeit 
vorkommen, nicht möglich ist, die Schichtdicke und den Brechungsindex gleichzeitig zu 
bestimmen, wurde hierfür in das Modell der an dickeren Schichten ellipsometrisch bestimmte 
Brechungsindex eingesetzt. Als Modell diente ein Mehrschichtsystem mit Silizium als 
Substrat, gefolgt von einer Siliziumoxidschicht, an die sich dann die PGMA-Schicht 
anschließt. Oben war letztlich die Polymerschicht. Im Fall von gemischten Bürsten wurde der 
mittlere Brechungsindex der beiden Polymere verwendet. In Abbildung 3.3 ist der 
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schematische Versuchsaufbau dargestellt und in Tabelle 3.3 sind die verwendeten 
Brechungsindices ausgelistet. 
 
 
 
Tabelle 3.3 im Ellipsometriemodell eingesetzte Brechungsindices 
verwendeter Brechungsindex
PS n = 0.1590
PtBuS n = 0.1590
P2VP n = 0.1595
PtBuA n = 0.1466
PAA n = 0.1527  
 
Neben der Ellipsometrie finden auch andere Methoden, wie zum Beispiel das AFM, 
Anwendung in der Schichtdickenbestimmung [41]. Die Vorteile der Ellipsomtrie liegen in der 
einfachen, schnellen Handhabbarkeit sowie der zerstörungsfreien Untersuchung. Um die 
Gültigkeit der eingesetzten Modelle zu prüfen, sind die anderen Methoden nützlich. 
 
3.4  Kontaktwinkelmessungen 
 
Bringt man einen Tropfen einer Flüssigkeit auf einen ebenen Festkörper auf, so stellt sich 
zwischen Festkörper und Flüssigkeit ein Winkel ein, der sogenannte Kontaktwinkel θ. Der 
Kontaktwinkel hängt neben den Materialien auch von experimentellen Parametern, wie 
beispielsweise der Aufsetzgeschwindigkeit, ab und variiert somit immer etwas. Eine 
Vergrößerung des Tropfens durch kontinuierliche Flüssigkeitszugabe in den Tropfen erhöht 
den Kontaktwinkel bis sich schließlich der Tropfen bewegt. Diesen Winkel nennt man 
Fortschreitwinkel θf. Im Gegensatz dazu führt ein Absaugen von Flüssigkeit zu einem 
kleineren Kontaktwinkel, der Wert bei beginnender Tropfenbewegung ist der 
Rückzugswinkel θr. Die dynamischen Fortschreit- und Rückzugswinkel sind unter bekannter 
Dosierrate deutlich reproduzierbarer als der statische Kontaktwinkel. Die Differenz der beiden 
dynamischen Winkel ist die Kontaktwinkelhysterese, die hauptsächlich durch Rauheiten und 
Inhomogenitäten der Oberfläche hervorgerufen wird [93]. 
In Abbildung 3.4 sind die verschiedenen Möglichkeiten der Benetzung von Oberflächen mit 
Flüssigkeiten dargestellt. Bei vollständiger Benetzung ist der Kontaktwinkel gleich 0 ° und 
der Flüssigkeitsfilm breitet sich über die gesamte Oberfläche aus. Über 0 ° kommt es zu 
unvollständiger Benetzung, die im theoretischen Grenzfall 180 ° in Unbenetzbarkeit übergeht. 
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Abbildung 3.4 schematische Darstellung der Benetzungsmöglichkeiten (Gravitation vernachlässigt): 
Kontaktwinkel 0 ° (a), Kontaktwinkel kleiner 90 ° (b), Kontaktwinkel größer 90 ° (c), Kontaktwinkel 180 ° (d)  
 
Flüssigkeiten tendieren dazu, ihre Oberfläche zu minimieren, da sie im Volumen mehr gleiche 
Nachbarn für attraktive Wechselwirkungen finden als an der Oberfläche. Das optimale 
Verhältnis von Oberfläche zu Volumen ist in der geometrische Gestalt einer Kugel zu finden. 
Die Oberflächenspannung γ ist nun diejenige Arbeit die notwendig ist um die Oberfläche um 
eine Flächeneinheit zu vergrößern. Die Oberflächenspannung von Wasser (73 J/m2) ist auf 
Grund der starken intermolekularen Kräfte im Vergleich zu Kohlenwasserstoffen (z. B. 
Benzol 29 J/m2) relativ hoch. Trotzdem liegt flüssiges Wasser oftmals nicht in Kugelform vor. 
Auf Festkörpern drückt die Gravitationskraft es zu Pfützen platt [12]. 
Für Flüssigkeitstropfen auf idealen Oberflächen, die glatt, homogen, isotropisch, unlöslich, 
unreaktiv und undeformierbar sind, stellt die Young-Gleichung den Zusammenhang zwischen 
den Grenzflächenspannungen und dem Kontaktwinkel dar: 
 
θγγγ cos⋅=− lvslsv ,      (3.4) 
 
wobei γsv die Oberflächenspannung des Festkörpers, γlv die Oberflächenspannung der 
Flüssigkeit und γsl die Grenzflächenspannung zwischen Festkörper und Flüssigkeit darstellt. 
Der Einfluss der Gravitationskraft ist im zentralen Bereich des Tropfens am größten und spielt 
somit für den am Tropfenrand entstehenden Kontaktwinkel eine vernachlässigbare Rolle. In 
Abbildung 3.5 sind die Zusammenhänge schematisch dargestellt. 
 
 
Abbildung 3.5 Kräfte die den Kontaktwinkel beeinflussen 
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Ideale Oberflächen kommen in der Realität selten vor und Abweichungen vom idealen 
Verhalten können dramatische Folgen haben. So kann die Rauheit der Oberfläche die reale 
Kontaktfläche dramatisch ändern. Dieses Phänomen wird zum Beispiel zur Herstellung 
extrem wasserabweisender Oberflächen benutzt [94]. Außerdem können in Oberflächen 
Heterogenitäten auftreten, wie es beispielsweise bei gemischten Polymerbürsten bekannt ist. 
Hier ermöglicht die Cassie-Gleichung die Oberflächenverteilung bei 
Zweikomponentensystemen abzuschätzen: 
 
2211 coscoscos θθθ ff += ,     (3.5) 
 
wobei θ1 und θ2 die Kontaktwinkel der jeweils reinen Komponenten und f1 und f2 die Anteile 
der Komponenten an der Oberfläche darstellen [95]. 
Die Messungen der Kontaktwinkel erfolgten an einem OCA20 (DataPhysics Instruments 
GmbH) mit der Methode des liegenden Tropfens bei Raumtemperatur und einer relativen 
Luftfeuchte von 50 %. Es wurden zunächst 3 µl vorgelegt und anschließend 2 µl mit einer 
konstanten Dosierrate von 0,2 µl/s zugegeben. Als Flüssigkeit diente ausschließlich 
entionisiertes Wasser. Mittels Kamera und der von DataPhysics mitgelieferten Software 
konnte dann der Fortschreitwinkel bestimmt werden, wobei der Nutzer subjektiv eine 
Basislinie definieren muss. 
 
3.5  Atomkraftmikroskopie 
 
Das erste Atomkraftmikroskop (atomic force microscope - AFM) wurde von der 
Forschergruppe um Binnig 1986 konstruiert. Das Ziel war die Messung sehr kleiner Kräfte 
von weniger als 1 µN zwischen einer Spitze und einer Probe. Binnig erhielt mit Rohrer 
ebenfalls 1986 den Physiknobelpreis für die Entwicklung des Rastertunnelmikroskops, das 
kleine Ströme zwischen einer leitfähigen Probe und einer Spitze messen kann. Beide Geräte 
gehören zu den Rastersondenmikroskopen. Heutige Geräte können oftmals eine Vielzahl von 
Parametern teilweise sogar gleichzeitig messen, wobei die Geräte dann meist einfach als AFM 
bezeichnet werden. 
 
Topographie 
Häufig wird das AFM zur Messung der Topographie von Oberflächen genutzt. Hierbei rastert 
das  Gerät mittels einer Spitze eine vorgegebene Fläche linienweise ab und misst dabei die 
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Höhe, wobei die Auflösung bis in den Nanometerbereich geht. Dies erfordert die Möglichkeit 
der definierten, reproduzierbaren Bewegung über sehr kleine Strecken und eine ausgeklügelte 
Steuerung über sehr kleine Unebenheiten in der Oberfläche hinweg. 
Die Bewegung erfolgt über piezoelektrische Bauteile, die eine Genauigkeit von unter 1 nm 
ermöglichen. Bei piezoelektrischen Materialien führt eine angelegte mechanische Kraft zu 
einer Verschiebung der Teilchen, so dass die Ladungsschwerpunkte sich verschieben und eine 
Spannung gemessen werden kann. Legt man im Gegensatz eine Spannung an, kommt es zu 
einer Verformung und somit einer Bewegung. In gewissen Grenzen ist der Zusammenhang 
zwischen angelegter Spannung und resultierender Verformung linear. Der Effekt ist 
schematisch in Abbildung 3.6 dargestellt. 
 
 
Abbildung 3.6 Ladungsverschiebung im piezoelektrischen Material: Hohlkreise entsprechen Einzelladung; 
gefüllte Kreise verdeutlichen den Ladungsschwerpunkt 
 
Die AFM-Spitze ist an einer Blattfeder (Cantilever) befestigt, die sich in gewissen Grenzen 
elastisch nach oben oder unten durchbiegen kann. Außerdem sind nach links und rechts 
Torsionsbewegungen möglich. Ein Laserstrahl trifft auf die Rückseite der Blattfeder und wird 
von dort auf einen Spiegel reflektiert. Hierbei wird der Spiegel so justiert, dass der Strahl auf 
eine aus vier Vierteln bestehende Photodiode weitergeleitet wird. Eine Bewegung der 
Blattfeder bewirkt dann eine Änderung der ankommenden Lichtanteile auf den Vierteln der 
Photodiode. Die Blattfeder ist über die steife Blattfederhalterung ebenfalls steif mit der 
Bewegungseinheit für die Höhe verbunden (z-Scanner). Bei der Messung werden die x-  und 
y-Richtung periodisch abgefahren und dabei der z-Scanner so geregelt, dass an den Vierteln 
der Photodiode ein eingestellter Sollwert des reflektierten Lichtes als Spannung registriert 
wird. Prinzipiell ist es auch möglich den z-Scanner konstant zu halten und die Lichtverteilung 
an der Photodiode zu registrieren. Dieses Vorgehen ist eher unüblich, weil eine Änderung der 
Lichtverteilung an der Photodiode mit einer Änderung der auf die Probe wirkenden Kraft 
gleich zu setzen ist. In Abbildung 3.7 ist der prinzipielle Versuchsaufbau dargestellt. 
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Abbildung 3.7 Strahlengang des Lasers zur Steuerung des AFM 
 
Es gibt drei grundsätzliche Messverfahren zur Bestimmung der Topographie einer Probe: 
non-contact mode, contact mode und tapping mode [96]. 
Im non-contact mode schwingt die Blattfeder mit einer Frequenz, die leicht über der 
Resonanzfrequenz liegt und einer Amplitude unter 10 nm über die Oberfläche ohne sie zu 
berühren. Attraktive langreichweitige Kräfte, wie zum Beispiel van der Waals Kräfte 
reduzieren die Resonanzfrequenz und somit die Amplitude. Als konstanter Sollwert können 
die Amplitude oder Frequenz verwendet werden. Dieses Messverfahren ist experimentell 
schwierig und wird nur in Spezialfällen angewendet. 
Im tapping mode schwingt die Blattfeder bei einer Frequenz nahe der Resonanzfrequenz mit 
größerer Amplitude als im non-contact mode (typisch 20 – 100 nm). Bei diesem 
Messverfahren berührt die Spitze die Probe leicht, was zu einer Schwingungsdämpfung führt. 
Als konstanter Sollwert dient hier eine vorher definierte Zielamplitude. Auf Grund des 
geringen experimentellen Aufwandes und der nicht übermäßigen Probenzerstörung ist tapping 
mode das typische Verfahren zur Bestimmung von Oberflächenmorphologien mittels AFM. 
Im contact mode berührt die Spitze die Probe dauerhaft. Als Sollwert dient hier eine konstante 
Durchbiegung der Blattfeder, die über das Hook´sche Gesetz einer konstanten Kraft 
gleichbedeutend ist. Im contact mode kann es insbesondere bei weichen Proben zu 
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Deformationen und Verschleiß kommen. Der direkte Kontakt ermöglicht ein deutlich 
schnelleres Abrastern der Fläche als im tapping mode. 
Eine wichtige Größe von Topographiebildern ist die Rauheit. Diese ist nicht absolut, sondern  
hängt immer von der betrachteten Größenordnung ab. Vergrößert man eine glatte Fläche, so 
erhält man immer eine größere Rauheit. Ein oft verwendeter Wert zur Beschreibung der 
Rauheit von AFM Bildern ist die quadratische Rauheit (root mean square roughness): 
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wobei Z und S die Anzahl der Zeilen oder Spalten darstellt und z oder s die jeweiligen Zeilen- 
oder Spaltennummern sind. h ist die Höhe am jeweiligen Punkt. Die größten Abweichungen 
vom Mittelwert beeinflussen die RMS hauptsächlich, hierbei ist es gleichgültig wo diese auf 
dem Bild sind. 
Es gibt eine Vielzahl anderer Verfahren die Rauheit zu beschreiben. Eine Möglichkeit besteht 
darin, den prozentualen Anteil des Flächenüberschusses der gemessen Morphologie 
gegenüber einer ideal planaren Fläche zu bestimmen. Hier sind die Höhenunterschiede zu den 
direkten Nachbarpunkten und die Anzahl der gemessenen Punkte entscheidend für den 
Rauheitswert. 
 
Kontaktkraftmessungen 
Eine weitere Messmöglichkeit des AFM sind Annäherungs- und Rückzugsversuche bei denen 
keine Bewegung in x- oder y-Richtung stattfindet. Hier wird der z-Scanner bis zu einem 
gewünschten Wert abgesenkt und anschließend wieder nach oben gezogen. Dabei wird die 
Durchbiegung der Blattfeder gemessen. Ein typischer Kurvenverlauf ist in Abbildung 3.8 
dargestellt. 
Eine Bewegung im Diagramm nach rechts bedeutet ein Absenken des z-Scanners. Der 
Versuch beginnt links auf der schwarzen Linie, wo die Blattfeder eine gewisse Durchbiegung 
besitzt (Gravitationskraft), die je nach Spiegelausrichtung einer gewissen Spannung 
entspricht. Dieser Wert ist der Ruhezustand und wird oft als Null bezeichnet. Mit Absenken 
des z-Scanners bleibt dieser Wert konstant bis die Spitze die attraktiven Oberflächenkräfte 
spürt und durch diese auf die Probe gezogen wird (jump in). Hier ist die Blattfeder nach unten 
durchgebogen. Weiteres Absenken des z-Scanners führt zu einer Umkehrung der 
Durchbiegung nach oben. Hierbei ändert sich die Blattfederdurchbiegung [mV] linear mit 
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dem z-Scanner bis zu einem vorgegeben Endwert. Der Anstieg dieses Bereiches ist die 
Sensitivität, die maßgeblich von der Ausrichtung zwischen Spiegel, Blattfeder und Laser 
sowie der Reflektionsqualität der Blattfederrückseite abhängig ist. Im Umkehrpunkt beginnt 
die Rückzugskurve (rot), in der sich der z-Scanner nach oben bewegt. Das Anheben des z-
Scanners führt zu einer Reduzierung der Blattfederdurchbiegung bis die Spitze von der Probe 
abreißt (jump off). Der Punkt des Abreißens wird von der Adhäsion zwischen Spitze und 
Probe bestimmt. Befinden sich Probe und Spitze nicht mehr im Kontakt geht die Blattfeder 
wieder in ihren Ruhezustand zurück. 
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Abbildung 3.8 Annäherungs- und Rückzugskurve im AFM 
 
Aus Annäherungs- und Rückzugskurven und dem Hook´schen Gesetz ist es möglich, die 
Adhäsion (FAd) zwischen Probe und Spitze zu berechnen. Außerdem kann die im 
Kontaktmodus auf die Probe wirkende externe Belastung (FN) abgeschätzt werden. Die Werte 
berechnen sich wie folgt: 
 
k
Sens
ddF jumpoffRuheAd ⋅⋅−=
1
 ,     (3.7) 
 
k
Sens
ddF SollwertRuheN ⋅⋅−=
1
,     (3.8) 
 
d ist die Blattfederdurchbiegung in [mV], Sens die Sensitivität in [mV/nm] und k die 
Federkonstante in z-Richtung [N/m]. 
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Es gibt verschiedene Methoden die Federkonstante zu bestimmen. In dieser Arbeit wurde die 
Methode des thermischen Rauschens verwendet [97]. Die Durchbiegung der Blattfeder in 
Ruhe muss nicht zeitlich konstant sein. Insbesondere thermische Effekte können diesen Wert 
verändern. Da die Ruhedurchbiegung nur vor und nach, jedoch nicht während der Messung 
im Kontaktmodus abgelesen werden kann, muss die wirkende externe Normalkraft nicht 
immer konstant sein. Eventuelle Fehler können durch möglichst kurze Messzeiten und 
vorheriges Abwarten des thermischen Gleichgewichtes minimiert werden. Die Federkonstante 
hängt vom Material und der Geometrie der Feder ab. Eine Temperaturänderung kann die 
mechanischen Eigenschaften von Materialien und somit auch die Federkonstante 
beeinflussen. In den hier durchgeführten Experimenten wurde die Federkonstante bei 
Raumtemperatur bestimmt und vereinfacht als unabhängig von der Temperatur betrachtet. 
Weil nur die Probe und nicht die Blattfeder beheizbar ist, ist eine Bestimmung der 
Federkonstante für verschiedene Temperaturen nicht möglich. 
 
Lateralkraftmessungen 
Rastert man eine Linie im Kontaktmodus in y-Richtung (quer zur Blattfeder, siehe auch 
Abbildung 3.7) ab, resultieren bei Hin- (trace) und Rückrastern (retrace) entgegengesetzt 
gerichtete Torsionen der Blattfeder. Die Differenz beider Torsionen ist proportional zur 
Reibungskraft, wobei jede Torsion durch eine Spannung zwischen den rechten und linken 
Teilen der Photodiode charakterisiert ist. Es gibt eine Vielzahl von Methoden um das 
Photodetektorsignal in eine Kraft zu konvertieren [98]. Oftmals genügen jedoch relative 
Aussagen, so dass eine Umrechnung mit den verbundenen experimentellen Fehlern nicht 
notwendig ist [19, 99-101]. In dieser Arbeit wurde lediglich das zur Lateralkraft proportionale 
Photodetektorsignal zur Beschreibung der physikalischen Sachverhalte benutzt. 
 
Messgerät und Messparameter 
Alle Messungen wurden mit dem AFM Asylum MFP-3DTM (Atomic Force F&E GmbH, 
Mannheim) durchgeführt. Bei dem Gerät werden x- und y-Richtung durch Bewegung der 
Probe gesteuert. Die z-Richtung wird am Blatterfederhalter gesteuert. Das Gerät rastert bei 
allen Messungen automatisch für jede Linie rechts und links jeweils 13 % mehr Strecke ab als 
vom Benutzer eingestellt. Dies Vorgehen vermeidet Artefakte durch Richtungswechsel der 
Blatterfeder. 
Die Bilder des Kapitels 4.2 sind im Kontaktmodus entstanden. Alle anderen Aufnahmen 
wurden im tapping mode durchgeführt. Im  tapping mode wurden Tap300-G (Budget Sensors) 
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Blattfedern verwendet. Die Rasterfrequenz lag zwischen 0.35 und 0.6 Hz, wobei bei größeren 
Bildgrößen geringere Frequenzen verwendet wurden. Die Bilder bestehen aus 512 Linien mit 
jeweils 512 Punkten. Zur Erzeugung und Beobachtung von Riffelstrukturen wurde der 
Kontaktmodus mit Blattfedern Contact-G (Buget Sensors) angewendet. Für die Blattfedern 
konnten Federkonstanten von etwa 0.06 N/m und Sensitivitäten von etwa 2 mV/nm bestimmt 
werden. Die Sollwertsteuerung konnte in 10 mV (ca. 0.3 nN) Schritten erfolgen. Die Werte  
der Ruhedurchbiegung vor und nach der jeweiligen Messung durften 20 mV (ca. 0.6 nN) 
nicht überschreiten.  Wenn nicht anders beschrieben, wurden die Riffelstrukturen unter den in 
Tabelle 3.4 aufgelisteten Parametern erzeugt und beobachtet. 
 
Tabelle 3.4 verwendete Parameter zur Erzeugung und Beobachtung von Riffelstrukturen im Kontaktmodus 
(soweit nicht anders beschrieben) 
Parameter Erzeugung Beobachtung
Höhe 500 nm 2 µm
Breite 500 nm 2 µm
Linienzahl 64 64
Punkte pro Linie 512 512
Rasterfrequenz 1 Hz 1Hz
Belastung 4 nN unter 1 nN
schnelle Rasterrichtung y (siehe Abb. 3.7) y (siehe Abb. 3.7)
langsame Rasterrichtung x (siehe Abb. 3.7) x (siehe Abb. 3.7)
Temperatur 23 °C 23 °C
relative Luftfeuchte 10-30% 10-30%  
 
Neulich wurde gezeigt, dass der Krümmungsradius der Spitzen durch Erwärmen an Luft 
vergrößert werden kann [102]. Hierzu wurden Contact-G Blattfedern 90 min bei 1150 °C im 
Rohrofen unter Luftatmosphäre getempert. Anschließend wurde die Heizung abgestellt, wobei 
die Blattfedern während der Abkühlung im Ofen blieben. Dieses Vorgehen reduzierte die 
Sensitivität um etwa einen Faktor 4 und die Federkonstante um etwa 20 %.  
 
3.6  Kratztests mittels Nanoindenter 
 
Alle Messungen erfolgten am Nanoindenter G200 (MTS Nano Instruments), der mit einem 
Lateralkraftmesssystem ausgestattet ist. Bei Nanoidentation dringt eine Spitze, die 
üblicherweise Berkovich-Geometrie besitzt, in eine Probe ein, wobei entweder die Last 
geregelt und die Eindringtiefe gemessen wird oder es wird die Eindringtiefe geregelt und die 
Kraft gemessen [103]. Bei Kenntnis der Kontaktfläche können aus dem Diagramm der Kraft 
in Abhängigkeit von der Eindringtiefe die Härte und der E-Modul tiefenabhängig bestimmt 
werden. Vor der Messung wird an einem Standard die Kontaktfläche in Abhängigkeit von  der 
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Eindringtiefe kalibriert. Es können recht kleine Proben gemessen werden, die allerdings eine 
glatte Oberfläche besitzen müssen. Die Experimente können bis zu Belastungen von 500 mN 
gefahren werden, wobei die Auflösung 50 nN beträgt. Die maximale Eindringtiefe ist bei etwa 
500 µm erreicht. Eindringtiefen unter 100 nm bringen unreproduzierbare Ergebnisse. 
In dieser Arbeit wurde ausschließlich von der Lateralkraftmessung Gebrauch gemacht. 
Hierbei wird die Probe mit einer vorgegeben Kraft belastet und die Probe dann mit einer 
definierten Geschwindigkeit bewegt. Gleichzeitig wird die Lateralkraft mit einer Auflösung 
unter 10 µN gemessen. Hierbei sind Geschwindigkeiten bis zu 2 mm/s realisierbar. Als 
Reibkörper diente eine vom Hersteller mitgeliefte Saphirkugel, deren Durchmesser 2 mm 
betrug. Vor jedem Kratzer wurde die Kugel fünfmal in einen Klebefilm (Tesa) eingetaucht 
um anhaftende Verunreinigungen zu entfernen. 
 
3.7  Röntgenstreuung unter streifenden Einfall 
 
Kleinwinkel Röntgenstreuung unter streifendem Einfall (grazing incidence small angle x-ray 
scattering - GISAXS) ermöglicht die Untersuchung von Strukturen in sehr dünnen Filmen 
[104]. Der geringe Einfallwinkel führt zu einer erhöhten Wechselwirkungsfläche und  somit 
zu statistisch gemittelten Ergebnissen. Da Schichtdicken jedoch sehr klein sind, wird ein 
Röntgenstrahl mit hoher Intensität benötigt um die Messdauer gering zu halten. Als 
Röntgenquelle verwendet man deshalb am besten einen Synchrotron. Der Detektor ist 
zweidimensional, wobei die Signale auf der Linie transmitierter – reflektierter Strahl etwas 
über die Struktur in Schichttiefenrichtung aussagen. Die senkrecht dazu stehenden Signale 
repräsentieren die Strukturen in der Breite der Schicht. Den Zusammenhang zwischen 
Streuwinkel und charakteristischer Dimension liefert die Bragg Gleichung [91]: 
 
θλ sin2 ⋅⋅=⋅ cdN ,      (3.9) 
 
wobei N eine natürliche Zahl und λ ist die Wellenlänge des Strahls ist. dc stellt die 
charakteristische Dimension und θ den Streuwinkel dar. 
Es sollte geprüft werden, ob mittels GISAXS Oberflächenveränderungen durch Reibung 
unmittelbar verfolgt werden können. Hierzu wurde im Haus eine mobile Reibapparatur (siehe 
Abbildung 3.9) konstruiert, die analoge Kräfte wie der Nanoindenter ansteuern kann. Die 
Kratzgeschwindigkeit betrug 1 mm/s, wobei die Probe bewegt wurde. Außerdem bestand die 
Möglichkeit der Kugelrotation. Die Probenfixierung erfolgte über Vakuumansaugung. 
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Abbildung 3.9 transportable Reibapparatur für Streuexperimente 
 
Die Messungen erfolgten im Hamburger Synchrotronlabor (DESY) am Petra Ring - beamline 
P03. Die Wellenlänge des Strahls lag bei 0.098 nm, wobei der Strahl 10 x 20 µm2 groß war. 
Der Proben Detektor Abstand betrug 3,11 m. Es wurde ein Einfallswinkel von 0.5 ° gewählt. 
Als Detektor diente ein Pilatus 300k mit 480 x 640 Pixeln. 
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4 Ergebnisse und Diskussion 
 
4.1  Polymer- und Schichtcharakterisierung 
 
4.1.1 DSC-Messungen 
 
In Tabelle 4.1 sind die Glastemperaturen der zweiten Aufheizkurve dargestellt. Für niedrige 
Molekulargewichte ist die typische Temperaturabhängigkeit der Glastemperatur ersichtlich. 
Die gemessenen Werte weichen nicht mehr als 2 °C von den Herstellerangaben ab. 
 
Tabelle 4.1 Glastemperaturen (2. Heizkurve) 
14421PtBuS
4042PtBuA
9541
8210P2VP
106670
10396
10448
9817PS
T
g
[°C]
Mn 
[kg/mol]Polymer
 
 
4.1.2 Schichtdickenbestimmung 
 
In Tabelle 4.2  sind die ellipsometrisch bestimmten Schichtdicken und die daraus berechneten 
Pfropfdichten aufgelistet. Im Fall des PS erkennt man, dass mit steigendem Molekulargewicht 
die Pfropfdichten auf Grund steigender Molekülgröße sinken. Im Theta-Zustand ist der 
Trägheitsradius eines Moleküls proportional zur Wurzel seines Molekulargewichts [56]. 
Normiert man den Trägheitsradius auf das kleinste Molekulargewicht, so wächst dieser um 
einen Faktor 1.7 (48 kg/mol), 2.4 (96 kg/mol) beziehungsweise 6.2 (670 kg/mol), während die 
Schichtdicke um einen Faktor 2.0 (48 kg/mol), 2.7 (96 kg/mol) beziehungsweise 1.3 
(670 kg/mol) ansteigt. Somit sind die Ketten bei fast allen Molekulargewichten ähnlich stark 
von der Oberfläche weggestreckt. Lediglich beim sehr hohen Molekulargewicht von 
670 kg/mol sind die Ketten kaum gestreckt, was Ursache einer geringeren Anzahl von freien 
oberflächennahen Kettenenden in der Präparation ist. 
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Tabelle 4.2 gemessene Schichtdicken und berechnete Pfropfdichten der Beschichtungen (ρ(PS) = 1,05 g/cm
3
; 
ρ(P2VP) = 1,18 g/cm
3
; ρ(PAA) = 1,22 g/cm
3
) [105] 
0,21724PAA
721PtBuS
0,211242PtBuA
0,12741
0,21310P2VP
0,019670
0,131996
0,181448
0,27717PS
σ[nm-2]h [nm]M
n
[kg/mol]Polymer
 
 
Durch kürzere Temperdauer während der Pfropfung können dünnere Schichten mit 
geringeren Pfropfdichten erhalten werden. Ein typischer Verlauf für PS mit 
Molekulargewichten von 48 kg/mol und 96 kg/mol ist in Abbildung 4.1 dargestellt. Durch die 
kurzen Temperdauern sind die Schichtdicken auf Grund unterschiedlichen Wärmeflusses, 
unterschiedlicher Restlösungsmittelgehalte und unterschiedlicher Anzahl freier 
Epoxidgruppen nicht sehr gut reproduzierbar. Durch Herstellen einer Serie mit 
unterschiedlichen Temperzeiten kann jedoch immer eine Reihe unterschiedlicher 
Pfropfdichten erreicht werden, wobei die exakten Werte zwischen den Reihen leicht 
schwanken. 
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Abbildung 4.1 zeitlicher Verlauf der Anpfropfung von PS an PGMA bei 150 °C (ohne Vakuum) 
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4.1.3 Kontaktwinkelmessungen 
 
Der Kontaktwinkel hängt in erster Linie von der Art des Materials, das auf der Oberfläche 
vorhanden ist, ab. So ist es auch nicht überraschend, dass weder beim PS noch beim P2VP 
eine Abhängigkeit des Kontaktwinkels vom Molekulargewicht gefunden werden konnte. Für 
die hydrophoben Polymere PS und PtBuS liegt der Kontaktwinkel zwischen 88 ° und 92 °. 
PAA verhält sich am hydrophilsten was sich in einem Kontaktwinkel von unter 25 °  
widerspiegelt. P2VP nimmt mit einem Kontaktwinkel von 72 ° bis 75 ° eine Zwischenstellung 
ein. Eine Protonierung des Pyridinstickstoffs in wässriger Lösung mit pH 2.5 senkt den 
Kontaktwinkel jedoch drastisch auf unter 30 °. 
 
4.1.4 AFM-Topographie 
 
 In Abbildung 4.2 sind exemplarisch einige im tapping mode aufgenommene Topographien 
und deren Querschnitte bei den roten Linien dargestellt. Alle untersuchten Schichten waren 
sehr glatt mit rms Rauheiten unter 0.5 nm. Diese Angaben gelten im Bereich der Messungen 
im nanoskopischen Kontakt. Für die Messungen im Nanoindenter wurden deutlich größere 
Flächen kontaktiert. Für solch makroskopische Untersuchungen ist es nicht auszuschließen, 
dass sich Verunreinigungen in gewissen Bereichen auf der Oberfläche abgelagert haben. 
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Abbildung 4.2 tapping mode Morphologien von Polymerbürsten (2 x 2 µm
2
 – z-Skala 3 nm): PtBuA (a), PAA 
(b), P2VP (c), PS 48 kg/mol (d) und PS 96 kg/mol (e) 
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4.2 Effekte bei Reibung im nanoskopischen Kontakt 
 
4.2.1 Einflüsse auf die Strukturbildung  
 
In der Vergangenheit wurde das Riffelverhalten von verschiedenen linearen Polymeren 
üblicherweise im amorphen oder teilkristallinen Zustand untersucht. Dabei wurden 
insbesondere die physikalischen Parameter, wie Belastung, Temperatur, Geschwindigkeit, 
Kontaktfläche und Molekulargewicht variiert (siehe Kapitel 2.4). In diesem Kapitel soll der 
Einfluss dieser Parameter auf chemisch gepfropfte Polymere untersucht werden. Gepfropfte 
Polymere unterscheiden sich von den bekannten Systemen durch eine geringere 
Kettenmobilität, weil pro Kette nur ein freies Kettenende zur Verfügung steht. Außerdem 
können die Ketten nicht ohne Brechen chemischer Bindungen komplett von der Oberfläche 
entfernt werden. 
 
4.2.1.1 Aufriffelverhalten bei Raumtemperatur 
 
Für die Untersuchungen des Einflusses der physikalischen Parameter auf die 
Oberflächendeformation wurden hier PS-Bürsten mit einem Molekulargewicht von 48 kg/mol 
verwendet. Unter Verwendung eines Kohlen-Kohlenstoff Bindungswinkel von 109 °  und 
einer Kohlenstoff-Kohlenstoff Bindungslänge von 154 pm entspricht dies einer Konturlänge 
von 115 nm. Die Schichtdicke beträgt 14 nm. Der Krümmungsradius der verwendeten 
Siliziumspitzen ist kleiner als 10 nm. 
 
Belastung und Wiederholung 
Kontinuierliches Scannen der PS-Bürste mit 1 nN Belastung und einer Geschwindigkeit von 
1,25 µm/s führt zu einer Deformation der Oberfläche.  In Abbildung 4.3 a-c sind die 
Morphologien nach 4, 7 bzw. 10 Scans dargestellt, außerdem zeigt die obere Hälfte des 
Diagramms die Höhenprofile bei den roten Linien. Bereits nach 4 Scans ist eine Ausbildung 
von kleineren Dellen und Hügeln in einigen Bereichen der Oberfläche erkennbar, allerdings 
ist keine klare wellenartige Ordnung zu sehen. Mit zunehmender Scan-Anzahl raut sich 
Oberfläche auf, die mittleren Höhenunterschiede zwischen Berg und Tal nehmen zu und es 
hat sich nach 10 Scans eine wellenartige Struktur ausgebildet. In den Bereichen, wo nach 4 
Scans bereits eine Materialaufhäufung entstanden ist, befinden sich nach 10 Scans die größten 
Berge. Für Täler gilt dies nur bedingt. Somit kann man die ersten Hügel als Keime für das 
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weitere Wachsen hin zu Riffelstrukturen bezeichnen. Des Weiteren ist zu erkennen, dass die 
ersten Keime und höchsten Berge nach 10 Scans hauptsächlich am rechten oder linken Rand 
der Bilder auftreten, jedoch üblicherweise nicht in der Mitte. Legt man der 
Riffelstrukturbildung einen Stick-Slip-Mechanismus zu Grunde, wechseln sich Zeiten des 
statischen Kontaktes zwischen Spitze-Polymer und Zeiten des Abgleitens ab. Im Experiment 
existieren mindestens zwei ideale Punkte des statischen Kontaktes. Diese sind 60 nm rechts 
beziehungsweise links von den dargestellten Bildern, dort ändert sich die Scan-Richtung um 
180 ° und die Geschwindigkeit mit der die Spitze über die Probe gleitet ist gleich null. 
Ausgehend von diesem statischen Kontakt kann nun ein Stick-Slip-Phänomen zur 
periodischen Riffelung führen, wobei mit jeder Periode das Ausmaß des Stick-Slip geringer 
wird und ein quasi kontinuierliches Gleiten der Spitze über die Probe markanter wird.  
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Abbildung 4.3 500 x 500 nm2 Riffelstrukturen an gepfropften PS bei (a) 1 nN, 4 Scans; (b) 1 nN, 7 Scans; (c) 
1 nN, 10 Scans; (d) 6 nN, 5 Scans; (e) 6 nN, 10 Scans; im Diagramm sind die Höhenprofile bei den roten Linien 
dargestellt 
 
Im Teil d und e der Abbildung 4.3 sind die erhaltenen Morphologien beim Rastern mit 
deutlich höherer externer Belastung von 6 nN nach 5 bzw. 10 Scans dargestellt. Im unteren 
Teil des Diagramms sind die Schnitte bei den roten Linien dargestellt. Die höhere Belastung 
führt zu klarer periodischen Oberflächen bereits nach 5 Scans. Die mittlere Berg-Tal 
Höhendifferenz ist bereits nach 5 Scans mit 6 nN höher als nach 10 Scans mit geringer 
externer Belastung von 1 nN. Außerdem ist der mittlere Abstand zwischen den Bergen bei 
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höherer Belastung deutlich größer. Die stärkere Aufrauung mit höherer Belastung ist bereits 
an dickeren ungepfropften Schichten bekannt [41, 106]. Die höhere Belastung bedeutet ein 
stärkeres Eindringen der Spitze in die Probe und somit eine Vergrößerung der realen 
Kontaktfläche. Zum einen steigt mit der Kontaktfläche die Breite des mechanischen 
Kontaktes und es wird pro Linie mehr Material auf einer breiteren Fläche vor der Spitze 
aufgeschoben. Zum anderen wird für das Separieren größerer Flächen im statischen Kontakt 
mehr Arbeit benötigt, das heißt, die Lateralkraft steigt zu einem höheren Wert bis die Spitze 
schließlich abgleitet. Während die Lateralkraft ansteigt befindet sich die Spitze noch im 
statischen Kontakt und es wird weiterhin Material vor der Probe aufgeschoben. Der somit 
entstandene Berg ist größer, folglich ist auch der sich anschließende Gleitprozess länger und 
eine Struktur mit größerer Wellenlänge prägt sich aus. 
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Abbildung 4.4 2 x 2 µm2 Bilder von vorher 500 x 500 nm2 strukturierten Flächen unter Anwendung 
verschiedener Belastungen: 6 nN (a); 8 nN (b); 10 nN (c) sowie die Querschnitte bei den roten Linien 
 
Aus den bisherigen Untersuchungen lässt sich nicht zeigen, ob es zum Bruch chemischer 
Bindungen gekommen ist. Um dies heraus zu finden wurde die PS Probe 10-mal mit einer 
definierten Belastung auf 500 x 500 nm2 abgerastert. Anschließend erfolgte ein Abrastern mit 
geringer Belastung auf 2 x 2 µm2 an der gleichen Position. Die Ergebnisse sind exemplarisch 
in Abbildung 4.4 zusammengestellt. Die Belastungen bei der Strukturierung betrugen 6 nN 
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(a), 8 nN (b) beziehungsweise 10 nN (c). Im Diagramm sind die Höhenschnitte bei den roten 
Linien dargestellt. Bei allen drei Belastungen erkennt man am Rand Erhöhungen, wobei diese 
bei steigender Belastung markanter ausgebildet sind. Diese Materialaufwerfungen sind 
Indizien für Verschleiß. Von einigen Ketten sind gewisse Segmente abgerissen worden, die 
dann vor der Spitze hergeschoben werden und sich schließlich am Rand ablagern. Die 
Aufwerfungen sind am rechten Rand stärker als am linken Rand, dass heißt, die Probe wird 
beim Rastern von links nach rechts mehr zerstört als in der Gegenrichtung. Die Ursache kann 
in der Gerätesteuerung oder einer asymmetrischen Spitzengeometrie liegen und ist nicht 
völlig klar. Theoretisch wäre es geometrisch auch denkbar, dass es sich bei den Aufwerfungen 
nicht um Verschleiß, sondern lediglich um plastische Deformation mit Kettenstreckung 
handelt (vgl. Abbildung 4.14 (a), jedoch sollten dann die Deformationen nicht nur am 
Bildrand, sondern auch im Zentrum klar ausgeprägt sein. Mit zunehmender Rasterdauer 
verändern sich ebenfalls die Spitzeneigenschaften, was auf Materialablagerungen an der 
Spitze oder gar Verschleiß der Spitze selbst zurückzuführen ist. Somit sind die Aufwerfungen 
am Rand hier klar als Verschleiß mit Bindungsbruch und nicht als plastische Deformation 
aufzufassen. 
Für die Untersuchung der Riffelstrukturbildung ist Materialabtrag nicht wünschenswert. Um 
diesen zu minimieren, sollte die Normalkraft möglicht klein gehalten werden. Allerdings darf 
die Normalkraft auch nicht zu klein sein, weil sonst leichte Änderungen der Normalkraft 
(Veränderung der Blattfederdurchbiegung im Ruhezustand durch Temperaturänderung) 
während des Rasterns zu großen relativen Fehlern führen. 4 nN haben sich als ein guter 
Kompromisswert herausgestellt.  
Die Aufrauung der Oberfläche durch wiederholtes Abrastern in Abhängigkeit von der 
Belastung und der Anzahl der Rasterzyklen ist in Abbildung 4.5 dargestellt. Die 
Kurvenverläufe mit den geringsten Belastungen von 1 nN und 4 nN ähneln sich stark. In 
beiden Fällen raut sich die Oberfläche langsam aber kontinuierlich mit wiederholtem 
Abrastern auf, wobei bei 4 nN leicht rauere Oberflächen entstehen. Es ist einleuchtend, dass 
die Kraft weniger Einfluss auf die Strukturierung besitzt als die Anzahl der Wiederholungen. 
Schließlich treten bei doppelt so häufigem Abrastern etwa doppelt so viele Stick-Slip-
Phänomene auf, wobei die Barrieren zum Gleiten mit zunehmender Aufrauung größer werden 
und somit höhere Aufrauung stattfindet, jedoch senkt eine stärkere Aufrauung die Anzahl der 
Stick-Slip-Phänomene auch etwas durch eine erhöhte Wellenlänge eines Stick-Slip-
Phänomens. In Summe ist ein etwa lineares Aufrauen mit steigender Anzahl von Rasterzyklen 
zu erwarten und wurde so auch für Belastungen von 1 nN und 4 nN gemessen. Der Einfluss 
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der Normalkraft auf die Aufrauung besteht in der Vergrößerung des Kontaktradius, der 
unabhängig vom zu Grunde liegenden kontaktmechanischen Modell lediglich mit der dritten 
Wurzel der Normalkraft ansteigt (Gleichungen 2.1; 2.3 und 2.5). Außerdem geht additiv zur 
externen Normalkraft noch die in beiden Fällen gleich große Adhäsionskraft in den 
Kontaktradius ein. Bei höheren Belastungen ab 6 nN tritt bereits beim ersten Abrastern eine 
deutlich stärkere Aufrauung ein und die mittlere Aufrauung vom ersten bis zum sechsten 
Zyklus ist höher als vom fünften bis zum zehnten Zyklus. In diesem Kraftbereich werden 
zunehmend chemische Bindungen gebrochen und Ketten zerstört. Bindungsbruch ist im 
Bereich maximaler Kräfte am wahrscheinlichsten, was insbesondere im Bereich der Berge zu 
Materialabtragungen führt. Die so entstehenden flacheren Berge senken die Rauheit ab. Im 
Experiment steigt selbige deshalb unterlinear mit der Anzahl der Rasterzyklen. Scannen im 
verschleißenden Kraftbereich beeinflusst auch die Kontaktfläche zwischen Spitze und Probe. 
Es ist möglich, dass sich Polymer an der Spitze ablagert oder dass einige Atome von der 
Spitze abgetragen werden. Beide Phänomene führen zu einem Vergrößern der Kontaktfläche 
mit andauernder Abrasterzeit. Dreimalige Versuchsdurchführung bei 4 nN war 
reproduzierbar, während zwischenzeitliches Rastern mit 12 nN die Ergebnisse veränderte, 
deshalb wurden hohe Kräfte vermieden. 
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Abbildung 4.5 Aufrauung der Oberfläche bei wiederholten Abrastern für verschiedene Kräfte 
 
Linienabstand 
Der Einfluss des Linienabstands auf die resultierenden rms-Rauheiten der Bilder ist in 
Abbildung 4.6 aufgetragen. Die aufgeriffelte Probenfläche von 500 x 500 nm2 wurde 
mehrfach abgerastert. Hierzu wurden jeweils 1536 Linien benutzt, die auf 3 bis 24 Bilder 
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verteilt wurden. Die Anzahl der Linien pro Bild wurde im Bereich von 64 (24 Bilder - grüne 
Punkte) bis 512 (3 Bilder – schwarze Punkte) geändert. Theoretisch sollte für gleiche Anzahl 
von Linien die gleiche Rauheit entstehen [41]. Für bis zu 128 Linien trifft dies gut zu. Bei 
noch geringeren Linienabständen kommt es zu einer schwächeren Aufrauung. Dies ist ein 
Artefakt. Beim Abrastern einer Linie i wird deren Morphologie für das Bild gespeichert. Ist 
der Linienabstand kleiner als der Kontaktradius, wird beim Abrastern der Linie i+1 die 
Rauheit der Linie i erhöht aber nicht gemessen. Deshalb können Bilder bei zu geringen 
Linienabständen weniger rau erscheinen. Sind die Linien zu weit von einander entfernt, kann 
die Probe auf Grund von thermischem Drift weniger rau erscheinen. Es sollten deshalb nur 
Rauheiten verglichen werden, in denen der gleiche Linienabstand zur Strukturerzeugung 
verwendet wurde. 
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Abbildung 4.6 Anstieg der Rauhigkeit pro Bild für verschiedene Anzahl an Linien pro Bild 
 
Geschwindigkeit 
Zur Untersuchung des Einflusses der Geschwindigkeit kann man prinzipiell zwei 
verschiedene Geräteparameter ändern. Entweder man verändert die Bildgröße oder die Anzahl 
der Linien die pro Sekunde (scan rate) abgerastert werden sollen. Weil eine Veränderung der 
Bildgröße den Linienabstand und die Auflösung des entstehenden Bildes beeinflusst, wurde 
hier nur die scan rate variiert. 
Abbildung 4.7 zeigt entstandene Morphologien nach 10-maligen Abrastern mit Frequenzen 
von 1 Hz bis 8 Hz. Das Diagramm stellt die Querschnitte bei den roten Linien dar. Man 
erkennt eine leicht stärkere Aufrauung mit steigender Geschwindigkeit. Es gibt einige 
Gründe, exakt das Gegenteil dieser Beobachtung zu erwarten. Erstens begünstigen langsame 
Geschwindigkeiten Stick-Slip-Verhalten. Zweitens besteht bei langsamen Geschwindigkeiten 
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mehr Zeit zur Kontaktbildung zwischen Spitze und Polymerketten. Drittens verhalten sich an 
der Spitze anhaftende Ketten gegenüber schnellen Bewegungen steifer und sollten eher zum 
Kontaktabbruch tendieren. Nichtsdestotrotz ist der dargestellte Trend reproduzierbar. 
Es ist bekannt, dass kleine Wasserfilme durch Erhöhung der Adhäsion die Kontaktfläche 
zwischen Spitze und Probe vergrößern können [107]. Je langsamer sich die Spitze über die 
Oberfläche bewegt, desto mehr Zeit steht zur Ausbildung von Kapillaren zur Verfügung 
[108]. Das verstärkte Wirken von Kapillarkräften vergrößert die Kontaktfläche und reduziert 
somit den Druck, was die schwächere Aufrauung bei kleineren Geschwindigkeiten erklären 
könnte. In jedem Fall ist der Einfluss der Geschwindigkeit im Vergleich zur Belastung und 
Rasterzyklenanzahl eher unbedeutend. 
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Abbildung 4.7 2 x 2 µm2 Bilder von vorher 1 x 1 µm2 strukturierten Flächen unter Anwendung verschiedener 
scan rates: 1 Hz (a); 2 Hz (b); 4 Hz (c); 8 Hz (d) sowie die Querschnitte bei den roten Linien 
 
Probengeschichte 
Im Teil a und b der Abbildung 4.8 ist eindrucksvoll dargestellt, dass die Vorbehandlung der 
Probe einen entscheidenden Einfluss auf die Strukturbildung hat. Der Teil a zeigt die frisch 
aus Toluol extrahierte Probe, die im Stickstoffstrom getrocknet wurde und anschließend 10-
mal mit 4 nN abgerastert wurde. Im Teil b wurde die gleiche Probe unter exakt gleichen 
Bedingungen am nächsten Tag erneut 10-mal abgerastert.  
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Abbildung 4.8 500 x 500 nm2 Strukturen nach 10-maligen Abrastern einer PS-Bürste mit 4 nN: frisch extrahiert 
(a), über Nacht getrocknet (b) sowie die Querschnitte bei den roten Linien 
 
In der frisch extrahierten Probe befinden sich offensichtlich noch einige Toluolmoleküle, die 
den Ketten eine erhöhte Mobilität verschaffen. Dies führt zu einer stärkeren Aufrauung mit 
einer erhöhten Wellenlänge der Riffelstruktur. Über Nacht sind die restlichen 
Lösungsmoleküle verdampft und die Ketten sind deutlich steifer und setzen einer 
Konformationsänderung mehr Widerstand entgegen. Ein solch starker Einfluss von 
Lösungsmittelresten ist bereits von glasartigen PET Filmen bekannt [53].  
 
4.2.1.2 Aufriffelverhalten bei erhöhter Temperatur 
 
Temperaturabhängigkeit der Strukturbildung 
Für die Untersuchungen dient analog zum vorherigen Kapitel eine 14 nm dicke PS-Bürste mit 
einem Molekulargewicht von 48 kg/mol. Die Probe wurde bei verschiedenen Temperaturen 
auf 500 x 500 nm2 jeweils 10-mal abgerastert. Die entstandenen rms Rauheiten sind in 
Abbildung 4.9 dargestellt. 
20 40 60 80 100 120 140
0.0
0.5
1.0
1.5
2.0
2.5
3.0
3.5
4.0
 1. Abrastern
 2. Abrastern
 3. Abrastern
 4. Abrastern
 5. Abrastern
 6. Abrastern
 7. Abrastern
 8. Abrastern
 9. Abrastern
 10. Abrastern  
 
rm
s
 R
a
u
h
e
it
 [
n
m
]
Temperatur [°C]
 
Abbildung 4.9 Aufrauung der Oberfläche unter kontinuierlichen Abrastern bei verschiedenen Temperaturen 
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Für Temperaturen bis 110 °C steigt die Rauheit mit steigender Rasterzyklenzahl an. Hingegen 
ist für Temperaturen über 110 °C keine Korrelation zwischen Rauheit und Rasterzyklenzahl 
erkennbar. Jede Kurve steigt zunächst mit der Temperatur leicht an, durchläuft dann ein 
Maximum und fällt danach relativ steil ab. Die gemessene Rauheit wird maßgeblich durch 
zwei Phänomene bestimmt, einerseits durch die Bildung von Riffelstrukturen durch Abrastern 
und andererseits durch Relaxation von Ketten, die in entropisch ungünstigen Konformationen 
vorliegen [42]. Letzteres Phänomen tritt auf, wenn die Ketten ausreichend beweglich sind und 
sich somit ausreichend weit über der Glastemperatur befinden. Ab 110 °C ist die Relaxation 
so dominant, dass es zu keiner bleibenden Riffelstrukturbildung kommen kann. Zum anderen 
ist es möglich, dass durch die erhöhte Kettenbeweglichkeit vor der Spitze kein Berg 
aufgeschoben wird, sondern dass das Material seitlich an der Spitze vorbei fließt. Beide 
Mechanismen sind denkbar und stehen im Einklang mit den Topographiebildern in denen 
keine riffelstrukturartigen Gebilde erkennbar sind. Alle Kurven haben ihr Maximum leicht 
über dem Glasübergangsbereich. Hier haben die Ketten eine relativ hohe Mobilität, die 
Änderungen von Kettenkonformationen gut ermöglicht. Relaxationen finden bereits statt, wie 
man am Verschieben der Maxima zwischen 1. Abrastern und 10. Abrastern zu geringeren 
Temperaturen erkennen kann. Das Maximum beim 1. Abrastern liegt bei 108 °C. Bei dieser 
Temperatur können durch 10-maliges Abrastern nur Rauheiten von etwa von etwa 3 nm 
erzeugt werden. Im Gegensatz hierzu kann nach 10-maligen Abrastern eine Rauheit von 
knapp 4 nm erreicht werden. Bei 104 °C ist die Relaxation zwischen den Rasterzyklen 
weniger deutlich ausgeprägt aber auch die Strukturbildung ist langsamer. Weit unter der 
Glastemperatur bewirkt eine Temperaturerhöhung eine stärkere Aufrauung durch markantere 
Riffelstrukturbildung. Der hohe Druck, der durch die AFM Spitze aufgebracht wird, kann die 
Beweglichkeit von Ketten im Glaszustand drastisch beeinflussen [109]. Je näher die Ketten 
am Glasübergangsbereich sind, desto weniger Druck wird benötigt, um die Ketten zu 
bewegen. Da der Druck nicht überall gleich groß ist, sondern mit zunehmendem Abstand zur 
Spitze geringer wird, sind bei höherer Temperatur mehr Kettensegmente beweglich und 
können somit zur Strukturbildung beitragen. 
 
Temperaturabhängigkeit der Periodizität 
In Abbildung 4.10 ist der Einfluss der Temperatur auf die Strukturbildung bei einer Belastung 
von 12 nN und einer Abtastfrequenz von 1 Hz dargestellt. Bei jedem Bild wurde die 
Temperatur beginnend von „f“  (108 °C) um 3 °C reduziert. Man erkennt in allen Fällen eine 
starke Strukturierung, wobei bei höherer Temperatur der Berg-Berg-Abstand größer ist und  
Ergebnisse und Diskussion   
 50 
eine stärkere Ähnlichlichkeit in die langsame Rasterrichtung vorliegt. Beide Beobachtungen 
stehen im Einklang mit der Modellvorstellung, dass stärkere Bergaufschiebungen als Keime 
für die nächste Linie betrachtet werden können. Bei ausreichender Beweglichkeit der Ketten 
unabhängig von ihrer relativen Position zur Spitze (über Tg) kommt es zu einer stärkeren, 
periodischeren Strukturierung der Oberfläche. 
 
[a] [b] [c]
[d] [e] [f]
 
Abbildung 4.10 entstandene Riffelstrukturen nach 4-maligen Rastern mit 12 nN auf 1 x 1 µm2 bei 
unterschiedlichen Temperaturen (Höhenskala 15 nm): 93 °C (a); 96 °C (b); 99 °C (c); 102 °C (d); 105 °C (e); 
108 °C (f) 
 
Belastung und Geschwindigkeit 
In Abbildung 4.11 ist der Einfluss der Geschwindigkeit und der Belastung auf die 
Strukturbildung bei 108 °C dargestellt. Hierzu wurden Riffelstrukturen durch 4-maliges 
Abrastern einer 1 x 1 µm2 Fläche erzeugt. Die Belastung wurde von 4 nN bis 12 nN und die 
Abtastfrequenz von 1 bis 3 Hz geändert. Die entstandenen Morphologien sind im linken Teil 
der Abbildung mit gleichen Höhenskalen dargestellt. Im Diagramm (rechts) sind die 
Rauheiten der Strukturen aufgetragen. 
Abrastern bei höheren Temperaturen liefert deutlich regelmäßigere Strukturen als bei 
Raumtemperatur. Eine Erhöhung der Belastung führt zu deutlich stärkerer Aufrauung und 
einer Erhöhung des Berg-Berg Abstandes in Rasterrichtung (von links nach rechts - nicht 
schräg). Eine Erhöhung der Geschwindigkeit verringert die Riffelstrukturbildung und der 
Berg-Berg Abstand sinkt leicht ab. Außerdem führt eine Erhöhung von Geschwindigkeit oder 
Belastung zu einer zunehmenden Verkippung der Strukturen. Bei 108 °C sind die Ketten 
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leicht über der Glastemperatur und sind somit, unabhängig davon, ob sich unter der Spitze 
befinden oder nicht, beweglich. Diese guten Vorraussetzungen zum Aufschieben eines Berges 
vor der Spitze führen dazu, dass bereits beim ersten Abrastern eine deutliche Deformation 
auftritt und somit ausreichend große und periodisch angeordnete Keime für das 
Riffelstrukturwachstum entstehen. Die Seiten der Berge dienen dann in der nächsten Linie als 
Barrieren für die Spitze, was zu einer zur vorherigen Linie korrelierenden Deformation führt. 
Somit ähneln sich die Bilder auch in die langsame Rasterrichtung stärker. Vergleichbare 
Beobachtungen sind mit Abstrichen erkennbar, wenn die Ketten durch Lösungsmittelreste 
beweglicher sind (siehe Abbildung 4.8). Hier sind die Ketten jedoch durch ungleiche 
Lösungsmittelmolekülverteilung nicht überall gleich beweglich und somit resultiert etwas 
schwächere Regelmäßigkeit. Die stärkere Aufrauung mit steigender Belastung ist Ursache 
eines breiteren Kontaktradius, der zur mehr Materialaufhäufung führt. Durch hohe 
Kettenbeweglichkeit auch außerhalb des mechanischen Kontaktes wird dieser Effekt 
zusätzlich begünstigt. Außerdem ist Verschleiß durch die Kettenbeweglichkeit deutlich 
weniger ausgeprägt. Die Folge ist eine starke Lastabhängigkeit der Strukturbildung. Im 
Gegensatz zu Raumtemperatur führt eine Geschwindigkeitserhöhung bei 108 °C nicht zu 
einer stärkeren Aufrauung, sondern das Gegenteil tritt auf. Offensichtlich spielen 
Kapillarkräfte hier eine untergeordnete Rolle. Die höhere Kettensteifigkeit gegen schnelle 
Bewegungen ist hauptverantwortlich für die Abhängigkeit der Riffelstrukturbildung von der 
Geschwindigkeit. Masuda et al. haben an Polyacetylen bei Raumtemperatur ebenfalls eine 
Zunahme der Riffelperiode mit abnehmender Geschwindigkeit für Geschwindigkeiten unter 
10 µm/s gemessen [42]. 
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Abbildung 4.11 links: entstandene Riffelstrukturen nach 4-maligen Rastern auf 1 x 1 µm2 bei verschiedenen 
Belastungen und Geschwindigkeiten (Höhenskala 5 nm); rechts: die rms-Rauheiten der Strukturen 
 
Ergebnisse und Diskussion   
 52 
Warum sich die Strukturen mit steigender Belastung und Geschwindigkeit verkippen ist nicht 
klar. Es wäre möglich, dass durch Unsymmetrien beim Hin- und Rückrastern mehr Material 
von links nach rechts als in die Gegenrichtung transportiert wird. Dieser Effekt wird auch bei 
Verschleißablagerungen beobachtet (siehe Abbildung 4.4). Die steigende Belastung steigert 
den Gesamtmaterialtransport und somit auch Unterschiede durch Unsymmetrien in der 
Rasterrichtung. Die steigende Verkippung bei 4 nN mit steigender Rasterfrequenz ist damit 
allerdings nicht erklärbar. 
 
Kontaktradius 
Bisher wurde noch nicht diskutiert, welchen Einfluss der Krümmungsradius der Spitze auf die 
Strukturbildung hat. Ein größerer Spitzenradius sollte bei gleicher externer Belastung zu einer 
größeren Kontaktfläche führen und der resultierende Druck wäre geringer, wodurch wiederum 
weniger Kettensegmente beweglich werden und die Strukturbildung langsamer voranschreitet 
[40]. Dieser Effekt ist erkennbar, wenn man bei Raumtemperatur mit einer Spitze eine 
gewisse Zeit im verschleißenden Kraftbereicht rastert und nachher bei geringerer Belastung 
versucht, die Probe zu strukturieren. Abbildung 4.12 zeigt die Aufrauung einer 14 nm PS-
Bürste bei Raumtemperatur unter Verwendung unterschiedlicher Spitzenradien. Der höhere 
Spitzenradius wurde hier durch 90-minütiges Tempern bei 1150 °C unter 
Atmosphärenbedingungen erreicht. REM Aufnahmen zeigen, dass sich durch dieses 
Verfahren der Spitzenradius von unter 10 nm auf etwa 40 nm vergrößert [102]. 
Überraschenderweise raut die getemperte Spitze die Probe bei gleicher Belastung deutlich 
stärker auf. Hierfür ist nicht der größere Kontaktradius verantwortlich sondern die Rückseite 
der Blattfeder auf der der Laser reflektiert wird. Das Tempern an Luft hat die 
Blattfederoberfläche oxidiert. Festkörperdiffusion führt dann zu einem Wachstum der 
Siliziumoxidschicht, die mit bloßem Auge an der Blaufärbung der Blattfeder erkennbar ist. 
Mittels XPS konnte man zeigen, dass die Schicht amorph ist [102]. Letzteres führt zur 
Streuung des Laserstrahls, der dann nur noch etwa das halbe Summensignal am Photodetektor 
erzeugt, die Sensitivität sinkt um dreiviertel. Die geringere Sensitivität führt zu einer 
schlechteren Steuerbarkeit der Spitzenhöhe, wodurch größere Kraftspitzen entstehen, die zu 
stärkerer Deformation führen. Die stärkere Aufrauung der Probe mit den getemperten 
Blattfedern ist auch bei höheren Temperaturen ersichtlich, wenn auch nicht so deutlich. 
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Abbildung 4.12 Oberflächenaufrauung an PS-Bürste (48 kg/mol; 14 nm dick) für verschiedene Spitzen  
 
Lateralkraft 
Nach heutigem Kenntnisstand gibt es eine Korrelation zwischen Riffelstrukturmorphologie 
und der auf die Spitze wirkenden Lateralkraft während des Abrasterns. Diese Korrelation tritt 
nicht nur bei der Strukturerzeugung auf, sondern kann auch beim Betrachten größerer Flächen 
mit geringer normaler Belastung noch beobachtet werden [41]. Dieser Effekt tritt auch bei 
strukturierten Polymerbürsten auf, wie Abbildung 4.13 (links) zeigt: Beim Durchlaufen der 
schwarzen Linien des Diagramms von rechts nach links ist maximale Lateralkraft in 
Bereichen maximalen Topographieanstieges erkennbar. 
Die Riffelstrukturerzeugung ist auch bei einem Rasterwinkel von 0 ° möglich, das heißt in x-
Richtung wird schnell und in y-Richtung langsam gerastert (siehe Abbildung 3.7). Bei der 
Erzeugung ist dann allerdings keine Beobachtung des Lateralkraftsignals möglich. Die 
entstandene Riffelstruktur kann jedoch anschließend mit dem üblichen Rasterwinkel von 90 ° 
betrachtet werden und dabei die Lateralkraft gemessen werden. Typische Bilder sind in 
Abbildung 4.13 (rechts) dargestellt. 
Überraschenderweise ist keine Korrelation zwischen Lateralkraft und Morphologie mehr 
erkennbar. Das Ansteigen der Lateralkraft im Bereich der Berge ist somit nicht die Ursache 
eines Materialunterschiedes in verschiedenen Probenbereichen. Vielmehr ist es eine Frage des 
Weges den die Spitze nimmt. Rastert die Spitze bergauf ist die resultierende Lateralkraft 
größer als wenn sie bergab rastert. Im Gegensatz hierzu ist die Lateralkraft beim Rastern 
durch ein Tal und auf einem Bergkamm gleich groß. Ein Teil der bekannten Verfahren zur 
Kalibrierung der lateralen Federkonstanten von Blattfedern („wedge Methoden“) beruht auf 
unterschiedlichen Lateralkräften beim kontinuierlichen Abrastern von ungekippten und 
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gekippten Ebenen [98, 110-112]. Ein typischer Winkel zwischen den Ebenen ist 54° 
(Micromash TGF 11). Die Winkel in den Riffelstrukturen sind deutlich geringer. Für stark 
deformierte Oberflächen können Winkel im Bereich von 5 ° bis 8 ° bestimmt werden. Der 
Einfluss des Anstieges dz/dy auf die Lateralkraft kann für Werte unter  0.3 (16 °) in erster 
Näherung vernachlässigt werden [113]. Da weder Materialunterschiede in der Probe noch die 
Verkippung der Ebene das Oszillieren der Lateralkraft beschreiben können, muss auch hier 
die Steuerung der AFM Spitze eine entscheidende Rolle spielen. 
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Abbildung 4.13 Morphologien (a, d) und Lateralkräfte (retrace b, e – trace c, f) von Riffelstrukturen, die mit 
Rasterwinkel 90 ° (a, b, c) oder 0 ° (d, e, f) erzeugt wurden 
 
Beim Betrachten der normalen Blattfederdurchbiegung ist ebenfalls ein schwaches Oszillieren 
erkennbar. Normale und laterale Verbiegung schwingen in Phase während das 
Morphologiebild um eine viertel Wellenlänge verschoben ist (Abbildung 4.13). Das Resultat 
sind gleich große Lateralkräfte in Tälern und Bergen der Topographie, die gleichzeitig den 
Mittelwert der Lateralkraft bilden. In Bereichen, wo bergauf gerastert wird ist die Lateralkraft 
überdurchschnittlich hoch und in Bereichen wo bergab gerastert wird ist die Lateralkraft am 
kleinsten. Die Extremwerte der Lateralkraft liegen bei den Wendepunkten der Topographie, 
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also dort, wo der Anstieg dz/dy maximal ist. Trifft die Spitze auf ein Hindernis verbiegt sich 
die Blattfeder lateral, sobald eine normale Verbiegung detektiert wird, hebt das Gerät den z-
Scanner an. Die erhöhte Scherspannung kann dann bei ausreichender Normalkraft zur 
Deformation führen. Rastert man einen negativen Anstieg dz/dy ab, so resultiert eine 
reduzierte Lateralverbiegung der Blattfeder und somit eine schwächere Deformation. 
 
4.2.1.3 Einfluss von Schichtdicke und Molekulargewicht 
 
Vergleicht man Proben mit unterschiedlichen Molekulargewichten, so unterscheiden sich 
diese zusätzlich auch entweder in ihren Schichtdicken oder in ihren Pfropfdichten oder in 
beiden Größen (Gleichung 2.11). Das Einstellen gleicher Pfropfdichten ist für hohe 
Molekulargewichtsunterschiede nur in einem engen Fenster möglich, weil für hohe 
Molekulargewichte dicke Schichten gepfropft werden müssten, die mit „grafting to“ Synthese 
nicht zugänglich sind. Für die Molekulargewichtsabhängigkeit der Riffelstrukturbildung 
wurden hier drei Polystyrolproben mit folgenden Molekulargewichten verwendet: 48 kg/mol 
(14 nm dick), 96 kg/mol (19 nm dick) und 670 kg/mol (9 nm dick). Die Proben unterscheiden 
sich sowohl in ihren Schichtdicken als auch in ihren Kettenkonformationen. Der untere Teil 
der Abbildung 4.14 zeigt die rms Rauheiten der drei Proben während 10-maligen Abrasterns 
in Abhängigkeit von der Temperatur. 
Für alle drei Molekulargewichte kann über einen breiten Temperaturbereich 
Riffelstrukturbildung beobachtet werden, wobei die maximalen Rauheiten jeweils leicht über 
der Glastemperatur erreicht werden. Die AFM Bilder zeigen entstandene Topographien für 48 
kg/mol bei 110 °C (a), 96 kg/mol bei 112 °C (b) und 670 kg/mol bei 118 °C (c). Steigendes 
Molekulargewicht ermöglicht die Ausbildung größerer Berg-Berg Abstände. Für 
Molekulargewichte von 96 kg/mol und 670 kg/mol werden ähnlich hohe Rauheitswerte 
erzielt, die deutlich höher sind als die Rauheiten der Probe mit einem Molekulargewicht von 
48 kg/mol. Bei 670 kg/mol fällt der Trend zur Aufrauung nach dem Maximum deutlich 
schwächer ab als bei den niedrigeren Molekulargewichten. Das Topographiebild (d) zeigt die 
bei 124 °C entstandene Riffelstruktur. Außerdem ist die typische Verschiebung der Maxima 
zwischen 1. Abrastern und 10. Abrastern zu geringeren Temperaturen bei 670 kg/mol nicht 
erkennbar. 
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Abbildung 4.14 Aufrauung unter kontinuierlichen Reiben auf 500 x 500 nm2 in Abhängigkeit von der 
Temperatur für drei verschiedene Molekulargewichte: 48 kg/mol (14 nm) links; 96 kg/mol (19 nm) mittig und 
670 kg/mol (9 nm) rechts; die AFM-Bilder zeigen typische entstandene Morphologien nach 10-maligen 
Abrastern: 48 kg/mol bei 110 °C (a), 96 kg/mol bei 112 °C (b), 670 kg/mol bei 118 °C (c) und 670 kg/mol bei 
124 °C (d); Höhenskala jeweils 20 nm 
 
Eine Vergrößerung der Kettenlänge eines statistischen Knäuels führt zu einem Anwachsen der 
Molekülgröße in alle drei Raumrichtungen. Eine Streckung eines Moleküls um einen festen 
Wert in eine Richtung führt bei einem größeren Knäuel zu einer entropisch weniger 
ungünstigen Kettenkonformation. Anders ausgedrückt, kann ein größeres Knäuel stärker in 
eine Richtung gestreckt werden bis es die gleiche Entropieabnahme erfährt, als ein kleineres 
Molekül. Dies erklärt die höhere maximale Periodizität der Riffelstrukturen bei höheren 
Molekulargewichten, wie sie in den Bildern (a) bis (d) dargestellt sind. Die schwächere 
Aufrauung der 48 kg/mol Probe ist analog erklärbar, nur ist hierfür nicht die gesamte 
Kettenstreckung entscheidend sondern die Streckung kleinerer Kettensegmente, die bereits 
mehr Entropieverlust bedeuten. Die Summe der schwächer gestreckten Segmente resultiert 
dann in der geringeren Gesamtrauheit bei vergleichbarer Periodizität. Dass die Probe mit dem 
höchsten Molekulargewicht sich nicht am stärksten aufraut, überrascht unter diesen 
Gesichtspunkt. Offensichtlich treten in der 670 kg/mol Probe deutlich mehr Verschlaufungen 
auf, was sich in einer reduzierten Kettenmobilität äußert. Letztere kann durch folgende drei 
Beobachtungen gestützt werden: (i) die Probe raut sich trotz höheren Molekulargewichtes 
nicht stärker auf als die 96 kg/mol Probe, (ii) Kettenrelaxationen zwischen ersten und zehnten 
Abrastern sind vernachlässigbar, deshalb gibt es keine ersichtliche Temperaturverschiebung 
in den Maxima, (iii) Riffelstrukturen können bei höheren Temperaturen erzeugt werden als 
bei den niedermolekulareren Proben. 
Für Polystyrolproben mit einem Molekulargewicht von 17 kg/mol konnten über den gesamten 
Temperaturbereich keine Riffelstrukturen erzeugt werden. In dem Bereich sind die Ketten 
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nicht verhakt und es ist für ungepfropfte dickere Schichten bekannt, dass diese sich nicht 
aufriffeln [40]. Intermolekulare Verhakungen können als physikalische Ankerpunkte 
betrachtet werden, die dem Polymer eine höhere mechanische Stabilität geben. Im ähnlichen 
Maß kann auch eine chemische Anbindung der Kette an die Oberfläche wirken. Somit ist es 
überraschend, dass keine Aufriffelung an den besagten Bürsten auftritt. Physikalische 
Ankerpunkte sind in erster Näherung homogen in der Schicht verteilt, während sich die 
chemischen Anknüpfungspunkte am anderen Ende der Schicht befinden. Offensichtlich spielt 
der Abstand zwischen AFM Spitze und mechanischem Stabilisierungspunkt eine 
entscheidende Rolle für das Ausbilden von Riffelstrukturen, schließlich ist bekannt, dass die 
Riffelstrukturbildung ein sehr lokales Phänomen (kleiner als Rg) ist [46]. 
In Abbildung 4.15 ist der Einfluss der Schichtdicke auf die Riffelstrukturbildung dargestellt. 
In den Diagrammen ist die Aufrauung über der Rasterdauer für verschiedene Schichtdicken 
und Molekulargewichte aufgetragen. Um einen ausreichenden Kontrast zu erhalten und 
Relaxationen zu vermeiden, wurde eine Temperatur von 75 °C gewählt. Die entstandenen 
Topographien sind für alle Strukturen abgebildet. 
Proben mit gleicher Schichtdicke rauen sich bei höherem Molekulargewicht stärker auf und 
der mittlere Berg-Berg Abstand steigt an. Bei konstanten Molekulargewichten ist die 
Aufrauung ab etwa 5 nm unabhängig von den Schichtdicken. Bei geringeren Schichtdicken ist 
die Aufrauung signifikant geringer. Der geringere Entropieverlust bei Streckung für größere 
Molekulargewichte erklärt auch hier die steigenden Berg-Berg Abstände und die größere 
Aufrauung bei gleich dicken Proben mit unterschiedlichen Molekulargewichten. Bei den 
blauen Kurven sind die Ketten im Ausgangszustand etwa doppelt so stark senkrecht zur 
Siliziumoberfläche weggestreckt als in den roten Kurven. Diese unterschiedlichen 
Konformationen haben offensichtlich keinen Einfluss auf das Ausmaß der Aufrauung. Die 
laterale Streckung bei Deformation mit resultierender Riffelstrukturbildung ist grob um eine 
Größenordung höher als die Streckung durch Pfropfung senkrecht zur Siliziumoberfläche. 
Dementsprechend ist der Entropieverlust der Ketten durch Streckung senkrecht zur 
Oberfläche unbedeutend im Vergleich zum Entropieverlust bei lateraler Streckung. Die 
Ausgangskonformation spielt somit zumindest bei erhöhter Temperatur nahezu keine Rolle 
für die Riffelstrukturbildung. Bei niedrigen Temperaturen könnte die Verteilung der 
Kettenenden in der Schicht, die von der Pfropfdichte abhängig ist, eine Rolle für die 
Keimbildung spielen, was jedoch auf Grund der schwachen Aufrauung schwer auflösbar ist.  
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Abbildung 4.15 Aufrauung der Oberfläche auf 500 x 500 nm2 für verschiede Schichtdicken und verschiedene 
Molekulargewichte bei 75 °C sowie die entstanden Strukturen als AFM Topographien: [a, b, c] 48 kg/mol und 
[d, e, f] 96kg/mol mit von links nach rechts steigender Schichtdicke von 2.5 nm (a); 5.5 nm (b); 12 nm (c); 3 nm 
(d); 6 nm (e); 10 nm (f); Höhenskala jeweils 20 nm  
 
Nach derzeitigem Kenntnisstand ist es nicht klar, ob die Glastemperatur eines Polymers im 
Volumen den gleichen Betrag hat wie an einer Grenzfläche [114, 115]. Grenzflächen sind 
insbesondere bei dünnen Schichten bedeutsam [116]. Neulich durchgeführte Simulationen 
zeigen, dass für ataktisches Polystyrol (Mn = 8.4 kg/mol; Rg = 2 nm) die Glastemperatur für 
Schichtdicken über 2 nm nahezu konstant ist und unter 2 nm leicht abfällt [117]. Die hier 
beobachtete schwächere Aufrauung für dünne Schichten ist Resultat einer drastisch erhöhten 
Kettenbeweglichkeit. Als Ursache hierfür ist eine TG Verschiebung denkbar, es ist aber auch 
möglich, dass der durch die AFM Spitze aufgebrachte Druck hier durch die ganze 
Schichtdicke wirkt und somit ein anderes Fließverhalten induziert. In jedem Fall fließen die 
Ketten beim Strukturieren zunehmend an der Spitze vorbei, anstatt sich vor ihr aufzuschieben. 
Die schwächere Aufrauung kann nicht damit erklärt werden, dass durch die geringere 
Schichtdicke nicht genügend Material für die Ausbildung gleich hoher Berge vorhanden ist, 
weil insbesondere im linken Diagramm schon bei den ersten Rasterzyklen signifikante 
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Unterschiede erkennbar sind. Im Teil der (a) Abbildung 4.15 sind auch leicht größere Berg-
Berg Abstände erkennbar als in Teil (b) und (c), auch diese deuten auf eine erhöhte 
Kettenbeweglichkeit hin. 
 
4.2.1.4 Einfluss der Polymerstruktur 
 
Neben den physikalischen Parametern soll nun in diesem Kapitel der Einfluss der chemischen 
Struktur der Polymere auf die Riffelstrukturbildung untersucht werden. Das in den bisherigen 
Untersuchungen verwendete Polystyrol besteht aus einer Kohlenwasserstoffhauptkette und 
einer Vielzahl planaren, aromatischen Kohlenwasserstoff Seitengruppen. Die Hauptkette ist 
für alle hier verwendeten Polymere unverändert aus Kohlenwasserstoff und die Seitengruppen 
werden variiert.  
Neben Polystyrol konnten in P2VP- und PtBuA-Bürsten Riffelstrukturen erzeugt werden. 
Beim P2VP mit einem Molekulargewicht von 41 kg/mol kommt es zu Riffelstrukturen, die 
denen des PS mit 48 kg/mol sehr ähnlich sind. Im rechten Teil der Abbildung 4.16 ist 
exemplarisch eine Riffelstruktur gezeigt, die bei 90 °C unter normaler Belastung von 4 nN 
erzeugt wurde. Der linke Teil der Abbildung zeigt die Aufrauung der Oberfläche mit 
steigender Anzahl von Rasterzyklen in Abhängigkeit von der Temperatur. Zur 
Strukturerzeugung wurden hierbei die gleichen Rasterparameter, wie beim Polystyrol (siehe 
Abbildung 4.9) verwendet. 
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Abbildung 4.16 Aufrauung der Oberfläche unter kontinuierlichen Abrastern bei verschiedenen Temperaturen an 
einer P2VP-Bürste (40 kg/mol; 7 nm dick) (links) und Topographiebild einer bei 90 °C mit 4 nN erzeugten 
Morphologie 
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Im Gegensatz zum PS rauen sich die P2VP-Bürsten etwas schwächer auf. Der mittlere Berg-
Berg-Abstand ist im Bereich des Glasüberganges etwas größer als bei PS. Außerdem sind die 
Strukturen in langsamer Rasterrichtung weniger identisch (vgl. Abbildung 4.10). Auf den 
ersten Blick könnte für das leicht schwächere Aufriffeln die etwas geringere Kettenlänge 
verantwortlich sein, die zu einer geringeren Anzahl von Verhakungen zwischen den Ketten 
führt. Außerdem scheint der Stickstoff im Pyridinring für die Abschwächung der 
Strukturbildung verantwortlich zu sein. Polare Kohlenstoff-Stickstoff-Bindungen erhöhen 
leicht die attraktiven intermolekularen Wechselwirkungen. Somit wird der Scherung zwischen 
zwei Ketten mehr Widerstand entgegen gesetzt, was zu einer reduzierten Deformation führt. 
Behandeln der Probe in wässriger Lösung mit pH 2.5 führt zu einer Protonierung einiger 
Stickstoffatome, die dann im getrockneten Zustand Wasserstoffbrücken zu benachbarten 
Ketten aufbauen können. In einer solchen protonierten P2VP-Bürste ist die 
Riffelstrukturbildung nicht mehr möglich. Die Vielzahl lateraler Wechselwirkungen 
stabilisieren die Ketten so stark, dass keinerlei Deformation mehr möglich ist. 
Für das deutlich kurzkettigere P2VP mit einem Molekulargewicht von 10 kg/mol konnten 
keine Riffelstrukturen erzeugt werden. Die Schichten sind hier jedoch nur etwa 3 nm dick. 
Wahrscheinlich ist der unter Druck erweichte Bereich zu niedrigviskos um als Berg 
aufgeschoben zu werden. 
Bürsten aus PtBuA mit einem Molekulargewicht von 42 kg/mol können ebenfalls 
Riffelstrukturen erzeugen. Durch den niedrigen Glasübergang bei 40 °C können die 
Strukturen hier bei deutlich geringeren Temperaturen erzeugt werden, wie Abbildung 4.17 
zeigt.  
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Abbildung 4.17 Aufrauung der Oberfläche unter kontinuierlichen Abrastern bei verschiedenen Temperaturen an 
einer PtBuA-Bürste (42 kg/mol – 12 nm dick) 
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Im Polymer ist eine Vielzahl polarer Estergruppen vorhanden, die theoretisch mit 
benachbarten Ketten attraktive Wechselwirkungen ausbilden können. Die polaren Gruppen 
sind jedoch sterisch durch voluminöse tert-Butylgruppen und die Hauptketten voneinander 
abgeschirmt, so dass kaum laterale Stabilisierung möglich ist. 
Im Vergleich zu P2VP und PS hat PtBuA einen deutlich höheren Trend Riffelstrukturen 
auszubilden, wie Abbildung 4.18 zeigt. In den Bildern rastert die Spitze mit einer externen 
normalen Belastung von 0 nN über eine Fläche von 2 x 2 µm2, wobei die Temperatur im 
linken Teil 33 °C und im rechten Teil  36 °C beträgt. Im oberen Teil der Bilder riffelt sich  die 
Oberfläche bereits auf, obwohl keine externe Normalkraft aufgebracht wird. Dieses 
Phänomen konnte bei keinem anderen Polymer beobachtet werden. Zum anderen 
verdeutlichen die Morphologien, dass eine Art Keimbildung für die Riffelstrukturbildung 
notwendig ist. Im unteren Teil ist die Oberfläche glatt und es entsteht keine Aufrauung. Wird 
die Probe weiterhin linienweise nach oben abgerastert, wirken die in der Mitte zuvor 
erzeugten Riffelstrukturen als Keime für die Entstehung neuer Riffelwellen. Im rechten Teil 
ist das Polymer weicher und die Wellen bilden sich langsamer (über mehr Linien) aus. Bei 
noch höheren Temperaturen ist das Phänomen nicht beobachtbar. Sind die Wellen erst einmal 
erzeugt dient die Wellenstruktur der vorherigen Linie als Keim für die nächste Linie, deshalb 
ist der obere Teil der Morphologien strukturiert und die Struktur ist in diesem Bereich nahezu 
identisch in langsame Rasterrichtung. 
Eine Verdoppelung  der Normalkraft von 4 nN auf 8 nN bei 48 °C führte dazu, dass sich die 
PtBuA-Bürste nicht strukturiert hat und auch nicht ersichtlich verschlissen wurde. 
Offensichtlich gibt es ebenfalls ein oberes Limit für die Riffelstrukturbildung in dem die 
Ketten zu niedrigviskos sind um zu Bergen aufgeschoben zu werden. 
Im PtBuS und PAA konnte keinerlei Strukturierung erreicht werden. Im PtBuS sind die 
Ketten für Strukturbildung zu kurz. Im PAA stabilisieren die Wasserstoffbrücken die Ketten 
ausreichend stark gegeneinander. Dies ist immer noch der Fall, wenn einige Säuregruppen 
durch Behandlung in wässriger Lösung mit pH 10 gespalten wurden und somit nicht mehr zur 
lateralen Stabilisierung zur Verfügung stehen. 
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Abbildung 4.18 von unten nach nach oben abgerasterte Flächen von PtBuA-Bürsten  (ohne externe 
Normalkraft) um vorher erzeugte Riffelstrukteren bei 33 °C (links) und 36 °C (rechts) 
 
4.2.1.5 Modellvorschlag für die Entstehung von Riffelstrukturen 
 
Die Trägheit der Steuerung des z-Scanners ist die Ursache für die Bildung von 
Riffelstrukturen. Sie erhöht die Normalkraft beim Bergauf-Rastern und senkt sie beim 
Bergab-Rastern. Somit wird immer mehr Material auf den Berg geschoben als in der 
Gegenrichtung abgetragen wird. Der Prozess ist kontinuierlich und kein Stick-Slip-Phänomen, 
was sich in der Symmetrie der Lateralkraft zum Maximum widerspiegelt. Die Spitze erzeugt 
unter sich ein Druckprofil in dem gewisse Volumenteile beweglich werden. Je mehr man sich 
bei steigender Temperatur der Glastemperatur annähert, desto größer wird das Volumen mit 
beweglichen Segmenten. Gleiches gilt bei Erhöhung der Normalkraft, jedoch steigt hier 
außerdem der Druckgradient zur Spitze hin. Wird der Gradient zu hoch, befinden sich hoch 
bewegliche und steife Segmente direkt nebeneinander. Scherung kann dann zum Bruch 
chemischer Bindungen und somit Verschleiß führen. Die laterale Bewegung der Spitze schert 
die beweglichen Segmente bis sie schließlich wieder einfrieren. Eine Erhöhung der 
Geschwindigkeit lässt die Ketten steifer gegen Scherung erscheinen und erhöht im Gegensatz 
die Trägheit des z-Scanners. Je nach Wahl der anderen Parameter kann einer der beiden 
Prozesse den anderen überwiegen. 
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4.2.2  Relaxation der Strukturen 
 
Will man theoretisch eine Schicht so deformieren, dass die entstehende 
Oberflächenmorphologie punktsymmetrisch ist, so ist dies nur möglich, indem  man das 
gleiche Volumen, dass man aus der Schicht entnommen hat oben in gleicher Geometrie auf 
die Schicht aufsetzt (siehe Abbildung 4.19). Somit können bei Zickzackgeometrie maximal 
25 % und bei sinusartiger Geometrie maximal 32 % der Volumenelemente aus der 
Ausgangsschicht entfernt werden. Die Amplitude der periodischen Struktur wäre dann in 
beiden Fällen gleich der ehemaligen Schichtdicke der Struktur. Da die Riffelstrukturen sehr 
stark einer sinusförmigen Geometrie ähneln, soll sich die weitere Diskussion auf diese 
Geometrie beziehen.  
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Abbildung 4.19 theoretische Deformationen einer Schicht: maximal mögliche Deformation in zick zack 
Geometrie (oben); Deformationsprofil mit beliebiger Amplitude in sinusförmiger Geometrie 
 
Die äußerlich ersichtliche Deformation, in Form von Materialanteil der an einer Stelle entfernt 
und an anderer Stelle angefügt wird, kann vollständig durch die Amplitude der sinusförmigen 
Morphologie beschrieben werden. Die Amplitude einer Sinusfunktion kann wiederum in 
einen rms-Wert konvertiert werden: 
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xa
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2
a
RMS = ,    (4.1) 
 
wobei Drel den Deformationsanteil, a die Amplitude und λ die Wellenlänge der 
Sinusfunktion darstellen. h steht für die Dicke der Polymerschicht. 
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Um die äußerlich ersichtliche Deformation zu ermöglichen, muss es auch in der Schicht zu 
Umlagerungen von Volumenteilen kommen. Diese Umlagerungen können nicht 
ausschließlich durch die Amplitude beschrieben werden, sondern auch die Wellenlänge spielt 
hierfür eine nicht zu vernachlässigende Rolle. In Polymeren bei denen gewisse 
Volumenanteile zu Ketten verknüpft sind, wirkt sich die Wellenlänge auf die 
Kettenkonformationen aus. Wie Abbildung 4.20 sehr schematisch zeigt, kann die halbe 
Wellenlänge dabei die Konturlänge der Polymermoleküle auch übersteigen, weil sich mehrere 
Moleküle zwischen einem Berg und einem benachbarten Tal aneinanderreihen. 
 
 
 
Abbildung 4.20 schematischer Schichtausschnitt einer undeformierten Schicht (links) und Kettenausrichtungen 
und Dehnungen nach der Deformation (rechts) für 8 Polymerketten mit jeweils 48 Kettensegmenten 
 
Die Polymerketten erfahren in verschiedenen Bereichen der Schicht unterschiedliche 
Konformationsänderungen. Dies gilt sowohl für das Ausmaß als auch die Richtung der 
Orientierung. Ketten, die ihren Pfropfpunkt unterhalb der Minima der 
Oberflächenmorphologie haben (cyan), sind am stärksten lateral gestreckt, wobei ihre 
Orientierung flach von der Siliziumgrenzfläche aufsteigt. Hingegen sind Ketten, die ihren 
Pfropfpunkt unter den Maxima der Morphologie haben am schwächsten lateral gestreckt, 
dafür aber am stärksten normal. Ihre Orientierung ist nahezu senkrecht zur 
Siliziumgrenzfläche. Zwischen diesen Extremwerten gibt es einen Gradient in Orientierung 
und Stärke der Streckung. Die Stärke des Gradienten korreliert wiederum mit der Wellenlänge 
der Oberflächenmorphologie. Je größer die Wellenlänge bei gleicher Amplitude, desto stärker 
und flacher zur Siliziumgrenzfläche werden die Ketten unter den Morphologieminima 
gestreckt. Außerdem sollte es innerhalb einer Kette auch einen Gradient in der Streckung 
geben, weil die deformierend wirkende Kraft oben auf der Schicht am größten ist. Dieser 
Gradient kann sich je nach Kettenmobilität während der Strukturierung verringern. 
Kettenkonformationen können prinzipiell mit Kleinwinkelneutronenstreuung untersucht 
werden [118]. Will man Kettenkonformationen an Oberflächen untersuchen, müsste hierzu 
Kleinwinkelneutronenstreuung unter streifenden Einfall durchgeführt werden [119]. Hierzu ist 
jedoch eine relativ große Fläche notwendig, da die Riffelstrukturen jedoch ein sehr lokales 
Phänomen sind, ist die Bestimmung der Kettenkonformationen auf diese Weise nicht 
möglich. 
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Bei Temperaturen um und über dem Glasübergangsbereich besitzen die Polymerketten durch 
Rotationen um Kohlenstoff-Kohlenstoff-Bindungen der Hauptkette eine erhöhte 
Beweglichkeit. Diese Rotationen erfolgen prinzipiell im Pikosekundenbereich und sind somit 
sehr schnell, da jedoch eine Vielzahl von Rotationen gleichzeitig (kooperativ) notwendig ist, 
um eine sterisch mögliche Konformationsänderung zu ermöglichen, erreichen die 
beobachtbaren Phänomene schnell den Minutenbereich [120]. Prinzipiell ist die Summe dieser 
Einzelbewegungen gleich null. Sind die Ketten jedoch ausgelenkt, kommt es zu einer 
gerichteten Bewegung entgegen der Kettenorientierung, deren Triebkraft die Entropie ist. Es 
soll hier die Rückverformung der Riffelstrukturen bei Temperaturen leicht über dem 
Glasübergangsbereich diskutiert werden. Im Vergleich zu den klassisch mechanischen 
Charakterisierungsmethoden tritt eine starke Ähnlichkeit zum Kriech- und 
Relaxationsexperiment auf. Die Probe wird analog durch eine externe Kraft deformiert (hier 
Reibung) und die zeitabhängige Rückverformung nach Kraftwegfall gemessen. Ein 
Unterschied ist jedoch, dass die während des Aufriffelns wirkende Kraft unterschiedliche 
Orientierungsrichtungen und Dehnungen der Ketten hervorruft. In Abbildung 4.21 ist 
exemplarisch eine im AFM beobachtete Relaxationsreihe dargestellt. Die in den roten 
Quadraten markierten Flächen wurden dann zur Bestimmung der Rauheit verwendet.  
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Abbildung 4.21 Relaxationen von Riffelstrukturen aus PS (48 kg/mol; 14 nm dick) bei 108 °C: Start (a); nach 
10 min (b) und nach 30 min (c) sowie die Querschnitte bei den roten Linien 
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Durch thermischen Drift verschieben sich, insbesondere bei erhöhter Temperatur, Probe und 
AFM-Spitze zeitlich etwas gegeneinander, so dass bei den gemittelten Flächen nicht immer 
die gleichen Pixel verwendet werden können. Außerdem ist durch die erhöhte Rastergröße 
von 2 x 2 µm2 und die konstante Linienanzahl von 64 Linien der Abstand zwischen zwei 
Linien deutlich größer als der Kontaktdurchmesser pro Linie, so dass auch nicht immer exakt 
die gleichen Punkte der verbleibenden Riffelstruktur abgebildet wurden. Diese Probleme 
können jedoch gut durch das Mitteln über eine relativ große Fläche vernachlässigt werden. 
Zusätzlich können bei Betrachtung der Strukturen auch Deformationen hervorgerufen werden. 
Um dies zu minimieren, sollten die Zeiten zwischen zwei Bildern nicht zu klein gewählt 
werden, so dass die erneute Deformation im Vergleich zur Relaxation minimal wird. 
Erfahrungswerte zeigen, dass eine Wartezeit von 8 Minuten zwischen den Messungen zu 
guten Ergebnissen führt. 
 
Einfluss der Temperatur auf die Relaxation 
In Abbildung 4.22 ist die abnehmende Rauheit von Riffelstrukturen über einen Zeitraum von 
40 Minuten für verschiedene Temperaturen im Glasübergangsbereich aufgetragen. Es ist eine 
klare Temperaturabhängigkeit der Rauheitsabnahme erkennbar. Bei 112 °C ist die Struktur 
bereits nach 10 Minuten nahezu vollständig verschwunden. Bei einer Temperatur von 102 °C 
ist hingegen nach 40 Minuten erst etwa 20 % der Rauheit abgebaut. Bei 100 °C ist keine 
signifikante Rauheitsabnahme mehr messbar. Mit steigender Temperatur erhöht sich das freie 
Volumen, somit steigt auch die Kettenbeweglichkeit durch eine Verkleinerung der 
Domänengröße, die benötigt wird um eine Konformationsänderung sterisch zu ermöglichen. 
Außerdem ist ersichtlich, dass die Ketten mit zunehmender Beobachtungsdauer für alle 
Temperaturen langsamer relaxieren. Durch vorhergehende Konformationsänderung wird die 
Triebkraft für weitere Relaxationen, die entropisch ungünstige Kettenkonformtion, geringer. 
Somit sinkt die relative Wahrscheinlichkeit für eine Konformationsänderung, die relaxierend 
wirkt. Dieses Verhalten ist aus makroskopischen Untersuchungen an Polymeren sehr wohl 
bekannt [120].  
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Abbildung 4.22 zeitliche Relaxation von Riffelstrukturen in einer PS-Bürste (48 kg/mol; 14 nm dick) für 
verschiedene Temperaturen 
 
Durch die starke Ähnlichkeit der Ergebnisse zu den klassischen Kriech- und 
Relaxationsexperimenten [121] ist es naheliegend das bekannte Prinzip der Zeit-Temperatur 
Superposition zur Masterkurvenkonstruktion anzuwenden. Experimentell haben die ersten 
Messpunkte insbesondere bei logarithmischer Auftragung eine hohe Ungenauigkeit in 
Zeitrichtung und werden deshalb bei der Masterkurvenkonstruktion vernachlässigt. Eine 
Normierung der isothermen Kurven auf eine Anfangsrauheit war nicht möglich, da bei 
Strukturerzeugung eine andere Auflösung verwendet wurde als bei der 
Relaxationsbeobachtung. Somit sind Rauheitswerte nicht vergleichbar. Im linken Teil der 
Abbildung 4.23 ist die resultierende Masterkurve dargestellt. Der rechte Teil zeigt die 
verwendeten Verschiebungsfaktoren. Eine Erhöhung des Verschiebungsfaktor um 2 
Größenordnungen pro 10 °C stimmen sehr gut mit den im klassischen 
Torsionsschwingversuch bestimmten Werten für PS überein [122]. 
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Abbildung 4.23 zu 102 °C verschobene Relaxationskurven aus Abbildung 4.22 (links), sowie die verwendeten 
Verschiebungsfaktoren (rechts)  
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Einfluss des Molekulargewichts auf die Relaxation 
In Abbildung 4.24 sind die Relaxationskurven für verschiedene Molekulargewichte 
aufgetragen, wobei die gleiche Farbe die gleiche Temperatur darstellt. Das linke Diagramm 
entspricht Abbildung 4.22 mit anderer Achsenskalierung, im mittleren Diagramm beträgt das 
Molekulargewicht 96 kg/mol und im rechten Diagramm 670 kg/mol.  
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Abbildung 4.24 zeitliche Relaxation von Riffelstrukturen in PS-Schichten mit unterschiedlichen 
Molekulargewicht: 48 kg/mol (links), 96 kg/mol (mittig) und 670 kg/mol (rechts) 
 
Eine Verdopplung des Molekulargewichtes von 48 zu 96 kg/mol führt im Temperaturbereich 
von 102 bis 106 °C zu einer deutlich langsameren Relaxation, die für die Probe mit einem 
Molekurlagewicht von 96 kg/mol erst ab einer Temperatur von 106 °C signifikant registriert 
werden kann. Im Gegensatz hierzu ist bei 112 °C bei beiden Molekulargewichten die Struktur 
nach 10 Minuten nahezu vollständig relaxiert. Bei dem sehr hohen Molekulargewicht von 
670 kg/mol sind die Relaxationen über den gesamten Temperaturbereich langsamer als bei 
den niedermolekulareren Proben. Dafür ist die Temperaturabhängigkeit weniger stark 
ausgeprägt und selbst bei einer Temperatur von 124 °C ist die Relaxation noch sehr gut 
messbar. 
Bei höherem Molekulargewicht sind die Bereiche, die gleichzeitig eine 
Konformationsänderung durchlaufen müssen, um relaxierend zu wirken, größer. Dadurch 
wird mehr freies Volumen und somit eine höhere Temperatur benötigt, um die Relaxation in 
messbare Zeitskalen zu verlagern. Wenn ausreichend freies Volumen vorhanden ist, 
relaxieren die Ketten bei Molekulargewichten von 48 und 96 kg/mol und einer Temperatur 
von 112 °C ähnlich schnell. Der längere Diffusionsweg durch größere Berg-Berg Abstände in 
den Riffelstrukturen bei höherem Molekulargewicht spielt hierbei offensichtlich eine 
vernachlässigbare Rolle. Die Größe der Bereiche die notwendig sind um relaxierend wirkende 
Konformationsänderungen zu ermöglichen sind nicht uniform, sondern sind durch eine 
Verteilungsfunktion beschrieben. Im Fall von 104 und 106 °C bei einem Molekulargewicht 
von 96 kg/mol ist das freie Volumen für einige Bereich ausreichend groß und für andere 
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nicht, was in Summe zu einem langsameren Relaxieren im Vergleich zur niedermolekulareren 
Probe führt. 
Im rechten Diagramm der Abbildung 4.24 kann die Temperaturabhängigkeit innerhalb der 
ersten acht Minuten beobachtet werden, wobei bei 124 °C schon bei null Minuten ein 
erheblicher Teil relaxiert sein sollte. An den ersten kurzen temperaturabhängigen 
Zeitabschnitt schließt sich eine dann temperaturunabhängige Phase an, was für Polymere in 
klassisch mechanischen Experimenten völlig untypisch ist. Die verwendeten Moleküle sind 
mit einem Molekulargewicht von 670 kg/mol sehr schwer. Unter Verwendung eines Kohlen-
Kohlenstoff Bindungswinkel von 109 ° und einer Kohlenstoff-Kohlenstoff Bindungslänge 
von 154 pm entspricht dies einer Konturlänge von etwa 1,6 µm.  Setzt man für ein 8,4 kg/mol 
schweres Polystyrol einen Trägheitsradius von 2 nm an [117], kann man unter der 
Verwendung des Exponentengesetzes Rg ~ Mn
0,5 (theta-Zustand) einen Trägheitsradius von 
knapp 18 nm bestimmen. Dies ist deutlich größer als die Schichtdicke von 9 nm und liegt im 
Bereich der theoretisch maximal möglichen Deformationsamplitude. Dass heißt, auch in den 
Deformationsbergen sind die Polymermoleküle nicht von der Siliziumoberfläche 
weggestreckt, sondern sogar gestaucht. 
Eine Wellenlänge von über 200 nm ist typisch für die unter Reibung erzeugten PS-
Riffelstrukturen mit einem Molekulargewicht von  670 kg/mol (siehe Abbildung 4.14). Der 
Rückdiffusionsweg der Kettensegmente ist deutlich länger als bei den niedermolekularen 
Polymeren. Die Relaxationsbewegung wird außerdem deutlich komplizierter, wenn unter den 
parallel zur Oberfläche gestreckten Ketten, sich andere Ketten senkrecht von der Oberfläche 
weg bewegen um ihrer intrinsischen Stauchung des Gleichgewichtszustandes entgegen zu 
wirken. Die entstehenden Verschlaufungen verlangsamen die Rückbewegung insbesondere 
der stark gestreckten Ketten. Durch die langsamere Rückbewegung steht somit auch mehr 
Zeit für die Bildung neuer Verschlaufungen zur Verfügung und es entsteht ein komplexes 
Netzwerk mit physikalischen Knotenpunkten in denen eine Mannigfaltigkeit von 
unterschiedlich stark gestreckten Ketten, die sich wiederum in ihrer Orientierungsrichtung 
unterscheiden,  vorliegt. In diesem Zustand ist offensichtlich nicht mehr die 
temperaturabhängige Kettenbeweglichkeit die entscheidende Größe für die 
Relaxationsgeschwindigkeit, weshalb auch eine Masterkurvenkonstruktion versagt (siehe 
Abbilung 4.25). Vielmehr ist der Anteil, beziehungsweise die Wahrscheinlichkeit der 
rückverformend wirkenden Relaxationen zu allen möglichen Relaxationen entscheidend. Oder 
mit anderen Worten, es müssen die am stärksten gestreckten Ketten Stress abbauen und nicht 
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die leicht gestreckten Ketten. Hierbei wirkt neben der Kettenkonformation auch die 
Oberflächenspannung einer Rückstrukturierung beziehungsweise Aufrauung entgegen. 
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Abbildung 4.25 zu 108 °C verschobene Relaxationskurven aus Abbildung 4.24 (links), sowie die verwendeten 
Verschiebungsfaktoren (rechts)   
 
Einfluss der Schichtdicke auf die Relaxation 
In Abbildung 4.26 sind die Relaxationskurven von unterschiedlich dicken PS Filmen bei einer 
Temperatur von 106 °C dargestellt. Im linken Teil beträgt das Molekulargewicht 48 kg/mol 
im rechten Teil 96 kg/mol. Für alle Schichtdicken ist auch hier eine schnellere Relaxation bei 
kürzeren Ketten zu erkennen. Für beide Molekulargewichte sind die Relaxationen für 
Schichten, die dicker als 5 nm sind unabhängig von der Schichtdicke, lediglich bei sehr 
dünnen Schichten erfolgt die Relaxation deutlich schneller.  
Für die schnellere Relaxation sehr dünner Filme gibt es zwei Ursachen. Zum einen befindet 
bei sehr dünnen Filmen ein großer Anteil der Kettensegmente an der Grenzfläche zu Luft. Die 
sterische Hinderung für Bewegungen der Hauptketten an der Grenzfläche Luft-Polymer ist 
geringer. Somit sinkt auch die Größe der Domänen in denen gleichzeitig Rotationen um 
Kohlenstoff-Kohlenstoff Bindungen stattfinden müssen um eine relaxierende 
Kettenkonformationsänderung zu erwirken.  Zum anderen wird der Unterbau unter den 
Maxima der Morphologien geringer. Es stehen somit weniger Moleküle zur Verfügung, die zu 
Verschlaufungen mit den gestreckten Molekülen an der Luft-Polymer Grenzfläche neigen 
können und somit deren Relaxation verringern. Dies ist auch daran ersichtlich, dass die 
Aufrauung bei der Strukturbildung langsamer voranschreitet als bei dickeren Schichtdicken. 
Die Relaxation sehr dünner Filme verlangsamt sich, wenn man länger strukturiert. Hierbei 
entstehen, durch längeres Wechselspiel aus reibungsinduzierter Deformation und Relaxation, 
Netzwerke mit einer erhöhten Anzahl an physikalischen Knotenpunkten. 
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Abbildung 4.26 Relaxation von Riffelstrukturen in unterschiedlichen Schichtdicken bei 106 °C: PS 48 kg/mol 
(links) und PS 96 kg/mol (rechts) 
 
Einfluss der Polymerstruktur auf die Relaxation 
Vergleicht man das Relaxationsverhalten von Riffelstrukturen unterschiedlicher Polymere mit 
ähnlichen Molekulargewichten, erkennt man deutliche Unterschiede. In Abbildung 4.27 sind 
die Relaxationskurven von PtBuA (links), PS (mittig) und P2VP (rechts) bei Temperaturen 
leicht über den jeweiligen Glasübergangstemperaturbereichen dargestellt. 
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Abbildung 4.27 zeitliche Relaxation von Riffelstrukturen in unterschiedlichen Polymeren: PtBuA 42 kg/mol 
(links), PS 48 kg/mol (mittig) und P2VP 40 kg/mol (rechts) 
 
Man erkennt, dass die Bürsten, die den größten Trend zur Riffelstrukturbildung besitzen 
(PtBuA) auch am schnellsten wieder relaxieren. Das am schwersten strukturierbare System 
(P2VP) gelangt auch am langsamsten in das thermodynische Gleichgewicht zurück. Im P2VP 
führt der Stickstoff zu erhöhten attraktiven Wechselwirkungen zwischen den Ketten, die bei 
Rotationen um Kohlenstoff-Kohlenstoff Bindungen der Hauptkette gelöst werden müssen um 
Relaxationen zu ermöglichen. Folglich ist im P2VP für einen Relaxationsprozess in einem 
gleich großen Volumenelement eine höhere Aktivierungsenergie notwendig als beim 
unpolaren PS. Im Gegensatz hierzu begünstigen die voluminösen kugelförmigen 
Tertbutylgruppen im PtBuA, im Vergleich zu den planaren Phenylgruppen des PS, 
offensichtlich Bewegungen der Hauptketten. 
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Abbildung 4.28 Masterkurven (links) und die dabei verwendeten Verschiebungsfaktoren (rechts); bei PtBuA auf 
40 °C Bezugstemperatur (oben) und P2VP auf 92 °C Bezugstemperatur (unten) 
 
Die Masterkurvenkonstruktion ist sowohl für PtBuA als auch für P2VP möglich, wie 
Abbildung 4.28 zeigt. Hierbei wurde immer auf die niedrigste Temperatur bezogen bei der die 
Relaxation messbar war. Die Verschiebungsfaktoren laufen annährend linear mit der 
Temperatur. Eine Temperaturerhöhung um 10 °C erhöht den Verschiebungsfaktor bei PtBuA 
etwa um eine, bei PS etwa um 2 und bei P2VP etwa um 3 Größenordnungen. 
 
Zusammenfassung 
Das vorliegende Verfahren ermöglicht die Messung der Relaxation von Polymeren in einigen 
nm dicken gepfropften Schichten, wenn diese zur Riffelstrukturbildung neigen. Hierbei sind 
die resultierenden Masterkurven teilweise denen im makroskopischen Fall überraschend 
ähnlich. An der Luft-Polymer Grenzfläche können die Ketten allerdings teilweise deutlich 
schneller relaxieren, dies ist besonders bei sehr dünnen Schichten (kleiner Rg) der Fall. Durch 
die unterschiedlichen Kettenkonformationen in verschiedenen Bereichen der Schicht kann die 
Relaxation auch gehemmt werden, wenn benachbarte Ketten sich quer zu Kettenorientierung 
und somit quer zur Relaxationsrichtung bewegen. Die erzeugten Verschlaufungen sind dann 
Hindernisse für die Relaxation. 
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4.3  Effekte bei makroskopischer Reibung 
 
4.3.1 Theoretische Vorbetrachtungen 
 
Für makroskopische Systeme in denen Adhäsion eine vernachlässigbare Rolle spielt, liefert 
die Hertz-Theorie einen zuverlässigen Zusammenhang zwischen angelegter Normalkraft und 
resultierendem Kontaktradius (Gleichung 2.1). Einfache geometrische Berechnungen liefern 
dann die Eindringtiefe. Für eine ideal glatte Saphirkugel (E =345 GPa; υ = 0.28) mit einem 
Durchmesser von 2 mm und eine unbeschichtete Siliziumprobe (E = 180 GPa; υ = 0.25)  
beziehungsweise eine makroskopische Polymerprobe (E = 3 GPa; υ = 0.3) wurden der 
Kontaktradius, die Eindringtiefe und der resultierende mittlere Druck in Abhängigkeit von der 
Belastung berechnet. Die Ergebnisse sind in Abbildung 4.29 zusammengestellt. 
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Abbildung 4.29 Kontaktradius einer Sphirkugel von 2 mm Durchmesser in einen Silizium- bzw. Polymerkörper 
sowie deren Eindringtiefe und der resultierende Druck als Funktion der Belastung (berechnet mit Hertz-Theorie) 
 
Man sieht, dass das Polymer als weicheres Material deutlich stärker deformiert wird. Die 
dadurch entstehende größere Kontaktfläche führt jedoch zu einem geringeren Druck. Schon 
bei einer geringen Belastung von 1 mN wäre die Eindringtiefe in ein Bulk-Polymer fast 30 
nm, dies ist bereits größer als die im Rahmen dieser Arbeit verwendeten 
Polymerschichtdicken. Demzufolge setzt sich für alle Messungen die Deformation aus einem 
Polymerschichtanteil und einem Siliziumuntergrundanteil zusammen. Da der harte 
Siliziumuntergrund weniger deformiert wird, steht die Polymerschicht unter einem deutlich 
größeren Druck als ein vergleichbares Bulk-Polymer. Der auf der Polymerschicht lastende 
Druck nähert sich mit steigender Normalkraft immer mehr dem Druck an, den eine 
Saphirkugel auf eine reine Siliziumscheibe ausüben würde, weil mit steigender Normalkraft 
der Polymerdeformationsanteil sinkt und somit weniger zur Kontaktflächenvergrößerung 
beitragen kann. 
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4.3.2 Reibung an PS-Schichten 
 
Im Nanoindenter durchgeführte Kratzer wurden anschließend im AFM mittels tapping mode 
betrachtet. Abbildung 4.30 stellt schematisch zwei Kratzer an einer PS-Bürste (48 kg/mol; 14 
nm dick) und deren Querschnitte bei den roten Linien dar. Die Kratzer wurden mit einer 
Geschwindigkeit von 1 µm/s und einer Belastung von 3 mN (links) beziehungsweise 30 mN 
(rechts) durchgeführt. 
In beiden Fällen ist der jeweilige Kratzer deutlich erkennbar und die Schicht ist im 
Kontaktbereich bleibend deformiert, jedoch nicht vollständig abgetragen. Der Kontaktradius 
entspricht der halben Kratzerbreite und beträgt im linken Bild etwa 3.5 µm und im rechten 
Bild etwa 6.3 µm (siehe auch rote Linien in den Querschnitten). Beides entspricht in sehr 
guter Näherung den Erwartungen für einen Kontakt zwischen Saphirkugel und einer 
unbeschichteten Siliziumscheibe. Offensichtlich kann durch Kompression des Polymers kaum 
ein Beitrag zur Kontaktflächenvergrößerung geleistet werden. Der resultierende mittlere 
Druck auf die Schichten ist mit etwa 100 MPa (links) und 200 MPa (rechts) sehr hoch und der 
Verschleiß an den Schichten ist erstaunlich gering. Die hohe Verschleißresistenz wird erst 
durch die chemische Anbindung der Ketten an die Oberfläche möglich. Ohne chemische 
Anbindung werden Schichten unter vergleichbaren Parametern abgeschert [123]. In 
Kratzrichtung (von oben nach unten) sind Furchen entstanden deren Ausmaß bei höherer 
Belastung größer ist. Die Furchen können als Bereiche erhöhten Druckes betrachtet werden, 
die aus der Kugelrauheit oder auch abrasivem Material resultieren. In diesen Regionen kommt 
es dann zu erhöhtem Polymerabtrag. Der Druck in den Furchen ist umso höher, desto höher 
der mittlere Druck über die gesamte Kontaktfläche ist, deshalb sind die Furchen bei stärkerer 
Belastung deutlicher ausgeprägt. Eine entstandene Furche zieht sich meist durch die gesamte 
Reibspur. Da die Furchen deutlich weniger tief sind als die Schichtdicke werden 
wahrscheinlich keine ganzen Ketten herausgerissen sondern es werden durch Bruch 
chemischer Bindungen nur die oberen Segmente abgetragen. Im rechten Bild hat der Kratzer 
gerade erst begonnen und die Furchen bilden sich erst aus. Die linienartige Strukturierung ist 
im unteren Teil des rechten Bildes noch von einer gekräuselten Struktur überlagert, die aus 
Ablagerung von abgetragenem Material resultiert. Die Kräuselung ist im linken Bild außer bei 
der mittleren Furche kaum zu erkennen, weil weniger Material abgetragen wird. 
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Abbildung 4.30 Morphologien von Kratzern (1 µm/s - links 3 mN; rechts 30mN) auf PS (48 kg/mol; 14 nm 
dick) 
 
Neben der Belastung hat auch die Geschwindigkeit einen signifikanten Einfluss auf den 
Materialabtrag während des Reibens. Abbildung 4.31 zeigt Topographien von Kratzern, die 
auf der gleichen Probe unter gleichen Belastungen wie in Abbildung 4.30 (3 mN, links und 
30 mN, rechts) mit einer höheren Geschwindigkeit von 100 µm/s erzeugt wurden.  
0 5 10 15 20 25 30
-20
-15
-10
-5
0
5
10
15
20
 
 
H
ö
h
e
 [
n
m
]
Breite [µm]
0 5 10 15 20 25 30
-20
-15
-10
-5
0
5
10
15
20
 
 
H
ö
h
e
 [
n
m
]
Breite [µm]  
Abbildung 4.31 Morphologien von Kratzern (100 µm/s - links 3 mN; rechts 30 mN) auf PS (48 kg/mol; 14 nm 
dick) 
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Bei größerer Geschwindigkeit (vgl. Abb. 4.30 zu Abb. 4.31) kommt es für beide Belastungen 
zu einer höheren Zerstörung der Schichten. Im Fall der geringeren Belastung von 3 mN sieht 
man dies hauptsächlich an einer höheren Anzahl an Furchen. Bei der höheren Belastung 
werden die Furchen deutlich breiter und es wird verstärkt Material abgelagert. Bei beiden 
Belastungen sind die Deformationstiefen deutlich größer als beim Kratzen mit geringerer 
Geschwindigkeit. Nichtsdestotrotz wird weder in der Breite noch in der Tiefe die gesamte 
Schicht abgetragen. Die Polymerketten verhalten sich gegen die schnelleren Bewegungen 
zunehmend steifer, was zu vermehrten Bindungsbruch und erhöhtem Verschleiß führt. 
In Abbildung 4.32 sind Reibspuren von PS-Bürsten gezeigt, die sich sowohl in ihren 
Schichtdicken als auch im Molekulargewicht der Ketten unterscheiden. Die Kratzer wurden 
unter Belastung von 3 mN mit einer Geschwindigkeit von 10 µm/s erzeugt. Man sieht, dass 
die Kratzer unabhängig von den Schichtdicken etwa gleich breit sind, was belegt, dass die 
dünnen Schichten selbst bei geringen Belastungen kaum zur Kontaktvergrößerung beitragen 
können. Folglich stehen alle Schichten unter vergleichbaren Druck, der in allen Fällen zu 
leichtem Verschleiß führt. Mit steigendem Molekulargewicht kommt es zu einer stärkeren 
Aufkräuselung durch Abrieb. Die Deformationstiefe ist jedoch bei allen Proben ähnlich groß. 
Die Anzahl und Tiefe der Furchen korreliert weder mit der Schichtdicke noch mit dem 
Molekulargewicht. 
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Abbildung 4.32 Morphologien von Kratzern auf PS-Bürsten mit unterschiedlichem Molekulargewicht (3 mN 
und 10 µm/s): 16 kg/mol (a); 48 kg/ mol (b); 96 kg/mol (c); 670 kg/mol (d) 
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Die während des Kratzens gemessene Lateralkraft kann als ein 
Maß für den Widerstand gegen die Kugelbewegung betrachtet 
werden. Dabei setzt sich der Widerstand aus zwei Teilen 
zusammen, die schematisch in der nebenstehenden Skizze 
abgebildet sind. Ein Beitrag beruht auf attraktiven Wechselwirkungen an der Grenzfläche 
(rot), die bei der Bewegung gebrochen werden müssen. Der andere Anteil wird durch 
Deformation hervorgerufen. Deformationen treten sowohl vor der Kugel durch Schub (blau), 
als auch über die komplette Kontaktfläche durch Scherprozesse auf. Je nach Bedingungen 
kann sowohl die Adhäsion als auch die Deformation den anderen Beitrag deutlich 
überwiegen. 
In Abbildung 4.33 ist die Lateralkraft für verschiedene Kratzer an einer PS-Bürste 
(48 kg/mol; 14 nm dick) dargestellt. Bei den Messungen wurde die Geschwindigkeit um zwei 
Größenordnungen von 1 µm/s (blau) über 10 µm/s (rot) bis 100 µm/s (grün) geändert. Im 
gleichen Maße wurde auch die Normalkraft um 2 Größenordnungen von 1 mN (links oben) 
über 10 mN (rechts oben) bis 100 mN (links unten) variiert. Im letzten Diagramm (rechts 
unten) ist der Reibungskoeffizient in Abhängigkeit von Geschwindigkeit und Belastung 
aufgetragen, hierzu wurde jeweils die letzte Hälfte von fünf Kratzern gemittelt. 
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Abbildung 4.33 Lateralkraft und Reibungskoeffizient in Abhängigkeit von Normalkraft und Geschwindigkeit 
bei Kratzern auf PS-Bürsten (48 kg/mol ; 14 nm dick) bei Raumtemperatur 
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Unter allen Belastungen ist deutlich erkennbar, dass die Lateralkraft mit steigender 
Geschwindigkeit steigt. Bei höheren Geschwindigkeiten verhalten sich die Polymerketten 
steifer und verstärken somit die Deformation, die sich wiederum in steigender Lateralkraft 
äußert. Außerdem sinkt mit steigender Geschwindigkeit die Kontaktzeit und somit auch die 
Zeit zur Ausbildung von attraktiven Wechselwirkungen zwischen Kugel und Substrat. Da 
beide Effekte gegenläufig sind und die Lateralkraft über den gesamten 
Geschwindigkeitsbereich steigt, muss man festhalten, dass die Deformationszunahme die 
Adhäsionsabnahme deutlich überwiegt. Zu dieser Erkenntnis führt auch der Vergleich der 
Topographien in den Abbildungen 4.30 und 4.31. Vergleicht man die Lateralkraftdifferenz 
zwischen 1 und 10 µm/s (blau zu rot) mit der Differenz zwischen 10 und 100 µm/s (rot zu 
grün), so stellt man fest, dass erstere Differenz deutlich kleiner ist. Die Adhäsionsabnahme 
spielt also bei den kleineren Geschwindigkeiten eine größere Rolle als bei größeren 
Geschwindigkeiten. Dieser Effekt kann noch untermauert werden indem man die Verläufe der 
Kurven genauer betrachtet. Bei geringen Geschwindigkeiten ist ein Stick-Slip-Verhalten 
sichtbar. Dieser Mechanismus tritt auf, wenn es zu ausreichend großen attraktiven 
Wechselwirkungen zwischen Kugel und Substrat kommt, deshalb ist das Stick-Slip-Verhalten 
bei geringen Geschwindigkeiten ausgeprägter, insbesondere bei Messungen mit 100 µm/s ist 
kaum Stick-Slip-Verhalten erkennbar. 
Grob betrachtet erkennt man, dass eine Vergrößerung der Normalkraft um eine 
Größenordnung zu einer Vergrößerung der Lateralkraft um eine Größenordnung führt. Dies 
ist der klassische Fall an makroskopischen Bulk-Materialien [21]. Im Vergleich zur 
Geschwindigkeit hat die Normalkraft somit einen deutlich größeren Einfluss auf die 
Lateralkraft. Genaueres Betrachten zeigt Unterschiede zum klassischen makroskopischen 
Fall. Man erkennt, dass der Reibungskoeffizient für langsame Geschwindigkeiten von 1 µm/s 
mit steigender Belastung ansteigt. Die Ursache hierfür liegt darin, dass der Deformationsanteil 
mit steigender Normalkraft deutlich zunimmt [124]. Der Adhäsionsanteil hingegen bleibt 
konstant, weil sich die Kontaktfläche nicht signifikant ändert. Dies spiegelt sich wiederum in 
einer Abschwächung des Stick-Slip-Verhaltens mit steigender Normalkraft wider. 
Bei einer Geschwindigkeit von 100 µm/s sinkt der Reibungskoeffizient mit steigender 
Normalkraft. Bei geringen Belastungen verschiebt eine erhöhte Geschwindigkeit die 
Lateralkraft durch steigenden Deformationsanteil nach oben. Dies passiert auch bei höheren 
Belastungen, wenn auch deutlich weniger, weil bei hohen Belastungen die Deformation 
ohnehin schon einen großen Anteil hat. In Summe führt dies zu einem abfallenden 
Reibungskoeffizienten bei höheren Geschwindigkeiten. Beim Übergang von 30 zu 100 mN 
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sinkt der Reibungskoeffizient für alle Geschwindigkeiten. Bei diesem Kraftübergang steigt 
die theoretische Eindringtiefe in Bulk-Silizium von 20 nm auf etwa 45 nm. Der Einfluss der 
Beschichtung wird bei diesen Belastungen immer geringer und die Deformation des Siliziums 
wird mehr und mehr zum Hauptphänomen der Lateralkraftbildung. 
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Abbildung 4.34 Geschwindigkeitsabhängigkeit des Reibungskoeffizienten für verschiedene Molekulargewichte 
bei Belastung von 3 mN (links) und Schichtdickenabhängigkeit des Reibungskoeffizienten bei konstanter 
Geschwindigkeit von 10 µm/s und einem Molekulargewicht von 48 kg/mol (rechts) 
 
In der Abbildung 4.34 sind gemessene Reibungskoeffizienten an verschiedenen Proben 
dargestellt. Im rechten Teil der Abbildung wurde die Schichtdicke von PS mit einem 
Molekulargewicht von 48 kg/mol unter zwei Belastungen variiert. Im linken Teil der 
Abbildung wurden Messungen an Proben mit unterschiedlichem Molekulargewicht bei 
verschiedenen Geschwindigkeiten durchgeführt. Die resultierenden Fehlerbalken sind relativ 
gering, weil die Kratzer sowohl an einer Probe als auch in einem engen Zeitfenster 
durchgeführt wurden. Schwankungen zwischen Proben und Messungen mit großem zeitlichen 
Abstand sind üblicherweise größer. Es ist bekannt, dass die Luftfeuchte einen signifikanten 
Einfluss auf den Reibungskoeffizienten von PS-Schichten hat [125]. Bei den hier 
durchgeführten Messungen war die relative Luftfeuchte im Bereich von 10 bis 40 % nicht 
zeitlich konstant. Zum anderen ist die Wahrscheinlichkeit von Geometrieänderungen durch 
Ablagerungen oder auch Materialabtrag über viele Kratzer deutlich höher. 
Der Reibungskoeffizient ist im Großen und Ganzen unabhängig von der Schichtdicke, 
lediglich bei sehr dünnen Schichten von etwa 1 nm und geringer Belastung ist er höher. Wie 
die AFM Aufnahmen zeigten, kann eine Schichtdickenvergrößerung bei gleicher Belastung 
nicht zu einer signifikant größeren Kontaktfläche führen. Somit bleibt auch das Verhältnis 
von Silizium- und Polymerdeformation konstant. Da bei gleichen Kontaktpartnern und 
gleicher Kontaktfläche der Adhäsionsanteil auch gleich groß ist, ist der Reibungskoeffizient 
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unabhängig von der Schichtdicke. Die Abweichung bei geringer Belastung kann zweierlei 
Ursachen haben. Zum einen ist die sehr dünne Schicht unter Scherung eventuell nicht mehr 
homogen und es kommt zusätzlich zu Wechselwirkungen zwischen Kugel und Haftvermittler, 
weil das Polystyrol die Oberfläche nicht mehr vollständig bedeckt. Zum anderen kann die 
Kontaktfläche kleiner werden, wenn die Schicht zu dünn ist um das Volumen zwischen 
kontaktierenden Morphologiespitzen zu füllen. 
Auch das Molekulargewicht hat im wesentlichem keinen Einfluss auf den 
Reibungskoeffizienten. Die AFM-Bilder belegen, dass die Menge des Abriebes unabhängig 
vom Molekulargewicht ist. Bei höheren Molekulargewichten werden nicht zuletzt wegen 
einer größeren Anzahl an Kettenverhakungen größere Segmente herausgerissen, jedoch 
beeinflusst dies nicht die Deformationstiefe, die offensichtlich wichtiger für den Betrag des 
Reibungskoeffizienten ist. Unabhängig vom Molekulargewicht steigt der Reibungskoeffizient 
mit höheren Geschwindigkeiten auf Grund höherer Schichtdeformation. 
Die bisherigen Diskussionen bezogen sich immer auf ideale Kratzer mit gut definierter 
Kontaktfläche. Verunreinigungen können jedoch das gesamte Reibungsverhalten drastisch 
beeinflussen. Abbildung 4.35 zeigt Kratzer bei denen Verunreinigungen auf einer der beiden 
Oberflächen die Kontaktgeometrie verändert haben. Die Kratzer wurden jeweils mit einer 
Geschwindigkeit von 1 µm/s und Belastungen von 3 mN (links) beziehungsweise 30 mN 
(rechts) an einer 14 nm dicken PS-Bürsten erzeugt. Exakt die gleichen Bedingungen wurden 
auch bei Abbildung 4.30 verwendet. 
Im linken Teil der Abbildung 4.35 ist der Kratzer etwa 7 µm breit und somit genauso breit 
wie in Abbildung 4.30. Auch die Form der Reibspuren ähneln sich beide, wobei die 
Furchentiefe in Abbildung 4.35 etwas tiefer ist. Außerdem erkennt man links neben der 
eigentlichen Reibspur zwei weitere Spuren in denen deutlich Verschleiß erkennbar ist. 
Ursache hierfür sind wahrscheinlich mitgeschleifte Verunreinigungen, die die Schicht zerstört 
haben. Deutlicher wird der Einfluss von Verunreinigungen im rechten Teil der Abbildung 
4.35. Hier ist die Schicht auf der gesamte Reibspur durch Verunreinigungen zerstört. 
Außerdem erkennt man, dass die eigentliche Reibspur schmaler ist, was auf einen dritten 
Körper im Kontakt hindeutet. 
Kratzer bei denen Verunreinigungen das Reibungsverhalten beeinflussen, liefern meist 
unregelmäßige Lateralkräfte über die Kratzstrecke. Zur Vermeidung von 
Verunreinigungseinflüssen auf den Reibungskoeffizienten sollte die Kugel vor den Versuchen 
durch Eintauchen in Klebestreifen gereinigt werden. Außerdem sollten immer mehrere 
Kratzer unter gleichen Bedingungen betrachtet werden. 
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Abbildung 4.35 Morphologien von Kratzern (1 µm/s - links 3 mN; rechts 30 mN) auf PS (48 kg/mol; 14 nm 
dick) – durch Verunreinigungen veränderte Kontaktfläche 
 
4.3.3 Reibung an PtBuS-, PtBuA- und PAA-Schichten 
 
Einen ganz entscheidenden Einfluss auf das Reibungs- und Verschleißverhalten hat die Art 
des eingesetzten Polymers. Topographiebilder von Kratzern auf verschiedenen 
Polymerbürsten sind in Abbildung 4.36 dargestellt. Die Kratzer wurden mit einer 
Geschwindigkeit von 100 µm/s unter einer Belastung von 30 mN durchgeführt. Als Polymere 
wurden PtBuS (7 nm dick; links), PtBuA (12 nm dick; mittig) und PAA (7 nm dick; rechts) 
verwendet. 
Das PtBuS verhält sich unter Reibung ähnlich wie Polystyrol, es kommt zur typischen 
Furchenbildung, wobei die Furchen nicht bis zum Silizium durchschlagen. Im Vergleich zum 
PS ist jedoch eine höhere Anzahl von Furchen mit einer geringeren Breite zu erkennen. Beim 
PtBuA wird unter gleichen Reibbedingungen mehr Material abgetragen als beim PtBuS und 
das abgetragene Material lagert sich fein zerkleinert auf der Reibspur ab. Im Gegensatz hierzu 
erfolgt bei PAA keinerlei Furchenbildung, sondern die Schicht wird auf der kompletten 
Kratzerbreite abgetragen. Das abrasive Material bleibt in Form größerer Agglomerate, die 
Höhen um die 100 nm erreichen können, auf der Reibspur liegen. Im Allgemeinen lässt sich 
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feststellen, dass mit steigenden lateralen intermolekularen Wechselwirkungen die Furchen 
breiter werden, bis sie sich schließlich überschneiden, so dass der komplette Film abgetragen 
wird. Im PtBuS sind die Hauptketten durch die tert-Butylgruppen sterisch voneinander 
abgeschirmt und Verschlaufungen treten aufgrund der kürzeren Hauptketten nicht auf. Im 
PtBuA erzeugen die Estergruppen Polarität was die intermolekularen Wechselwirkungen 
erhöht. Der Effekt ist jedoch nicht drastisch, da die Estergruppen sterisch durch die tert-
Butylgruppen abgeschirmt sind. Eine Abspaltung dieser tert-Butylgruppen führt zum PAA in 
dem die komplette Schicht abgetragen wird. Die Vielzahl von Wasserstoffbrücken verknüpft 
hier die Ketten physikalisch untereinander. Beim PtBuS lagert sich das abrasive Material 
hauptsächlich am Rand und am Ende der Reibspur ab, weil die Wechselwirkungen im 
Material und somit auch zwischen Polymerschicht und Abrieb gering sind. Bei steigenden 
Kettenwechselwirkungen bleibt das Material auf der Reibspur liegen, wobei die 
Agglomeratgröße ebenfalls mit den Kettenwechselwirkungen korreliert.  
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Abbildung 4.36 Morphologien von Kratzern auf verschiedenen Bürsten bei 30 mN und 100 µm/s: PtBuS (7 nm 
dick; links) PtBuA (12 nm dick; mittig) und PAA (7 nm dick; rechts) 
 
Die an den verschiedenen Polymeren gemessen Reibungskoeffizienten sind in Abbildung 4.37 
aufgetragen. Zwischen den Polymeren PS, PtBuS und PtBuA sind weder bei Belastung von 
3 mN (links) noch bei 30 mN (rechts) signifkante Unterschiede erkennbar. Lediglich das 
hydrolisierte PAA weißt höhere Reibungskoeffizienten auf. Beim PAA verläuft der 
Reibungskoeffizient unter Belastung von 3 mN bei einer Geschwindigkeit von 10 µm/s ein 
Minimum, das unter gleichen Bedingungen bei 10-facher Belastung verschwindet. Dieser 
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Effekt ist zwar nicht groß, konnte aber an verschiedenen PAA Proben reproduziert werden. 
Die AFM Aufnahmen lieferten hierzu keinen Erkenntnisgewinn, da in beiden Fällen der 
komplette Film abgetragen wurde. Die im AFM doch deutlich sichtbaren 
Deformationsunterschiede insbesondere zwischen PS und PtBuA können in der Lateralkraft 
nicht aufgelöst werden. Der höhere Reibungskoeffizient des PAA beruht offensichtlich auf 
der kompletten Zerstörung des Filmes und den stärkeren Wechselwirkungen zwischen Kugel 
und Probe. Der erhöhte Reibungskoeffizient des PAA bei 3 mN und 1 µm/s kann auf einen 
erhöhten Adhäsionsanteil in der Lateralkraft zurückgeführt werden. Langsame 
Geschwindigkeiten begünstigen eine bessere Kontaktbildung und somit eine höhere 
Adhäsion. Bei größerer Belastung wird der Effekt durch die anwachsende 
Siliziumdeformation überschattet. 
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Abbildung 4.37 Reibungskoeffizienten als Funktion der Geschwindigkeit für verschiedene Polymere bei 
Belastung von 3 mN (links) und 30 mN (rechts) 
 
4.3.4 Reibung an P2VP-Schichten 
 
P2VP ordnet sich in der Hydrophilie und der Stärke der intermolekularen Wechselwirkungen 
zwischen PS und PAA ein. Eine Protonierung im sauren Mileau erzeugt Wasserstoffbrücken. 
Abbildung 4.38 zeigt die Reibspuren auf unprotonierten (links) und protonierten (mittig) 
P2VP-Bürsten mit einem Molekulargewicht von 40 kg/mol. Das rechte Bild stellt einen 
Kratzer an einer nur 4 nm dicken P2VP-Bürste  mit 10 kg/mol dar. Beim unprotonierten 
P2VP sind zwei Reibspuren erkennbar in denen Materialabtrag recht homogen 3 bis 4 nm 
beträgt. Im linken Teilkratzer sind zwei breite Furchen erkennbar. Der Abrieb liegt als 
Agglomerate auf der Spur. Im Gegensatz hierzu wird im protonierten Fall die Bürste komplett 
abgerieben. Die abrasiven Agglomerate liegen etwas platt gedrückt auf der Reibspur. Beim 
niedermolekulareren P2VP kommt es zur Furchenbildung, die bis zum Silizium durchschlägt. 
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An den Furchen sammeln sich kleinere Agglomerate auf. Die homogenen Abschürfungen im 
linken Teil der Abbildung deuten auf attraktive intermolekulare Wechselwirkungen hin, was 
auch durch die großen Agglomerate bestätigt wird. Jedoch wird im Gegensatz zum PAA nicht 
das komplette Polymer abgetragen, was auf schwächere Wechselwirkungen zur Kugel und 
zwischen den Ketten zurückzuführen ist. Im nicht abgeriebenen Film gibt es im Vergleich 
zum PS breite Furchen, die durch die Kugelrauheit hervorgerufen werden. Es ist sehr 
überraschend, dass zwei Reibspuren nebeneinander auftreten. Dieses Phänomen wurde nicht 
nur einmal und nicht nur beim P2VP beobachtet. Die Ursache hierfür ist nicht völlig klar. 
Möglicherweise hat sich in der Mitte ein Schmierfilm aus abrasiven Material oder 
Lösungsmittelresten gebildet. Auch könnten Ablagerungen an der Kugel deren Kontaktfläche 
verändert haben. In der protonierten Probe führt die höhere Affinität der Ketten zur Kugel 
analog zum PAA zu einer kompletten Abtragung des Polymers. Die unterschiedliche Form 
der Agglomerate könnte auf Ladungsabstoßung zurückzuführen sein. Auch eine 
tribochemische Reaktion mit HCl Ausgasung wäre denkbar. Bei den sehr dünnen 
niedermolekulareren P2VP-Bürsten dominieren die Rauheitsberge der Kugelmorphologie das 
Reibungsverhalten. Lokal sehr hohe Drücke dringen durch die geringe Schichtdicke bis auf 
die Ankerpunkte der Polymerketten durch und bewirken dort durch Schubkräfte 
Kettenbrüche. Die lateralen Kettenwechselwirkungen haben einen kurzreichweitigeren 
Einfluss. 
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Abbildung 4.38 Morphologien von Kratzern auf verschiedenen Bürsten bei 30 mN und 100 µm/s: P2VP 
(40 kg/mol; 7 nm dick; links) P2VP protoniert bei pH 2.5 (40 kg/mol; 7 nm dick; mittig) und P2VP (10 kg/mol; 
3 nm dick; rechts) 
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In Abbildung 4.39 sind Reibungskoeffizienten der P2VP-Bürsten im Vergleich zu PS und 
PAA in Abhängigkeit von der Geschwindigkeit aufgetragen. Für alle P2VP-Proben ist unter 
Belastung von 3 mN ein Minimum des Reibungskoeffizienten bei 10 µm/s zu erkennen, was 
auf einen erhöhten Adhäsionsanteil deutet. Der Effekt ist jedoch für alle Proben geringer als 
beim PAA. Bei einer Belastung von 30 mN (rechts) verhält sich das längere P2VP 
unabhängig von der Protonierung sehr ähnlich dem PAA während das kürzere P2VP sich sehr 
ähnlich zum PS verhält. Offensichtlich ist hier der Verschleißmechanismus 
hauptverantwortlich für die Ausbildung des Reibungskoeffizienten. Das Material kann hierbei 
eine untergeordnete Rolle spielen, falls wie im vorliegenden Fall die Schichtdicke sehr klein 
wird. Im Fall einer kleineren Belastung von 3 mN können Adhäsionsanteile bei sehr 
langsamen Geschwindigkeiten nicht mehr vernachlässigt werden, somit sind die deutlichen 
Unterschiede zwischen PS und dem kurzkettigeren P2VP bei 1 µm/s erklärbar. Das 
protonierte P2VP verhält sich bei geringer Belastung durch die vorhandenen 
Wasserstoffbrücken ähnlich zum PAA, für den unprotonierten Fall gilt dies nicht mehr. Hier 
ordnet sich der Reibungskoeffizient des P2VP klassisch nach seiner Stellung von Hydrophilie 
und Attraktivität der intermolekularen Wechselwirkungen zwischen unpolaren PS und stark 
polaren PAA ein. 
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Abbildung 4.39 Reibungskoeffizienten als Funktion der Geschwindigkeit für verschiedene Polymere bei 
Belastung von 3 mN (links) und 30 mN (rechts) 
 
4.3.5 Röntgenstreuexperimente 
 
Zusätzlich zu den AFM Aufnahmen der im Nanoindenter erzeugten Kratzer, wurden im 
Hamburger Synchrotronzentrum dreimal Röntgenstreuexperimente unter streifenden Einfall 
durchgeführt. Für die Erzeugung der Kratzer wurde, die im IPF konzipierte und  in unserer 
Werkstatt aufgebaute Reibapparatur, verwendet. Abbildung 4.40 zeigt fünf Streubilder an 
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einer P2VP-Probe. Im linken Streubild wurde eine unbelastete Position verwendet. Die 
anderen vier Streubilder wurden an verschiedenen Kratzern mit konstanter Belastung 
aufgenommen, wobei die Belastung je Kratzer von links nach rechts steigt (5 mN, 20 mN, 50 
mN, 100mN). 
 
 
Abbildung 4.40 Streubilder an P2VP: ungeriebene Position; 5 mN; 20 mN; 50 mN; 100 mN (von links nach 
rechts) 
 
Die Streubilder zeigen mit steigender Belastung meridionale Intensitätsschwankungen, die auf 
Strukturen in Längsrichtung der Reibspur beziehungsweise senkrecht zu Siliziumoberfläche 
hindeuten. In abgeschwächter Form konnten diese Schwankungen auch bei allen PS-Proben 
mit unterschiedlichen Molekulargewichten gefunden werden. Sowohl das Ausmaß als auch 
die Periodizität der Intensitätsschwankungen variierte jedoch deutlich bei den verschiedenen 
Messzeiten in Hamburg. Einmalig konnte dieser Effekt sogar auf reinem Silizium ohne 
Polymerbeschichtung festgestellt werden. Nach heutigem Stand ist es unklar, ob der Effekt 
vom Silizium hervorgerufen wird oder ob es ein Effekt von der Schicht in Form von 
abgelagertem Material ist. 
Zur sicheren Auffindung der Kratzer wurden mehrere Bilder parallel zur Kratzrichtung im 
Abstand von 10 µm aufgenommen. Hierbei kam es zu einer Überlappung der bestrahlten 
Oberflächen. Waren die Bilder weit links und weit rechts vom Kratzer nicht analog, wurde 
von Strahlenschäden ausgegangen. Dies war bei einer Belichtungszeit von 10 s für die 
sauerstoffhaltigen Proben PAA und PtBuA der Fall, so dass hier keine Aussagen zum 
Reibungsverhalten getroffen werden können.  
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5 Zusammenfassung 
 
In der vorliegenden Arbeit wurde systematisch das Deformationsverhalten von 
Polymerbürsten unter Reibung in verschiedenen Kräftebreichen untersucht. Hierzu wurde das 
bekannte Verfahren zur Riffelstrukturbildung an Polymeren auf Polymerbürsten erweitert. 
Neben den üblichen gerätetechnischen Parametern, wie Temperatur, Belastung, 
Geschwindigkeit, Rasterdauer, Krümmungsradius der Rasterspitze und Linienabstand wurde 
der Einfluss von Molekulargewicht, Schichtdicke und Polymerstruktur systematisch 
untersucht. Es konnte ein neuer Modellvorschlag für die Strukturbildung gefunden werden. 
Erstmals wurde das Relaxieren entstandener Riffelstrukturen in Abhängigkeit verschiedener 
Parameter, wie Temperatur, Molekulargewicht, Schichtdicke und Polymerstruktur untersucht. 
Zur makroskopischen, mechanischen Stabilität von Polymerbürsten ist bisher wenig bekannt. 
In der Arbeit wurden erstmals systematisch AFM-Aufnahmen von makroskopischen 
Reibspuren auf Polymerbürsten durchgeführt und zur Interpretation der gemessenen 
Reibungskoeffizienten herangezogen. 
 
Kontinuierliche Reibung zwischen einer Polymerbürste und einer AFM-Spitze kann unter 
bestimmten Bedingungen zur Ausbildung von Riffelstrukturen führen. Bei dem Prozess 
kommt es zu plastischer Deformation, bei der kein Bruch chemischer Bindungen notwendig 
ist. Ob die Strukturbildung erfolgt, hängt hauptsächlich vom Molekulargewicht, der 
Temperatur und der Stärke der intermolekularen Wechselwirkungen ab. Die Ketten müssen 
lang genug sein, dass Verschlaufungen im Polymer auftreten. Die Temperatur sollte am 
besten um oder leicht unter dem Glasübergangsbereich liegen, um den Ketten eine 
ausreichende Beweglichkeit zu ermöglichen, die jedoch nicht zu hoch sein darf, weil sonst 
Relaxationen zu schnell stattfinden. Als Materialien eignen sich insbesondere unpolare 
Polymere mit schwachen attraktiven intermolekularen Wechselwirkungen. Der mittlere Berg-
Berg-Abstand kann durch Variation der Geschwindigkeit, Belastung, Temperatur und des 
Molekulargewichtes gesteuert werden. 
Als Ursache für die Strukturbildung gilt ein erhöhter Materialtransport beim Bergauf-Rastern 
im Vergleich zum Bergab-Rastern. Im Mechanismus ist eine Keimbildung notwendig, die im 
einfachsten Fall als zufälliges Ereignis beim zyklischen Rastern auftreten kann. Typischer ist 
jedoch, dass die Strukturen vom Umlenkpunkt des Hin- und Rückrasterns beginnen. 
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Im Glasübergangbereich des Polymers kann die Relaxation des Films beobachtet werden. 
Allerdings ist die Situation deutlich komplizierter als in klassischen Relaxationsexperimenten, 
weil während der relativ langsamen Deformation über 10 Minuten bereits Relaxationen 
auftreten. 
Insbesondere bei sehr hohen Molekularwichten sind Relaxationen deutlich gehemmt. Hier 
sind die Ketten im undeformierten Fall bereits präparationsbedingt leicht lateral gestreckt. 
Nach der Deformation kreuzen sich zwei Relaxationsrichtungen. Neben der Hauptrelaxation 
der durch Deformation lateral stark gestreckten Ketten, die zum Oberflächenrauheitsabbau 
führt, findet eine Kettenbewegung senkrecht zur Siliziumgrenzfläche statt,  die zu einer 
Vielzahl von Verschlaufungen führt. Das Resultat ist ein deutlich längerer Rückdiffusionsweg 
für die durch Reibung deformierten Ketten und somit eine länge Relaxationsdauer. 
Im Gegensatz hierzu können sehr dünne Polymerschichten deutlich schneller relaxieren als 
Polymere in makroskopischen Körpern, weil die Domänen kooperativ relaxierender Bereiche 
an der Polymer-Luft Grenzfläche signifikant kleiner sind. Außerdem ist ein geringerer 
Unterbau für die Querrelaxationen vorhanden. 
Für den Einfluss der Polymerstruktur gilt im Allgemeinen: Polymere die sich leichter 
aufriffeln, relaxieren auch schneller. Allerdings haben neben der Polymerart auch die 
Schichtdicke und das Molekulargewicht einen Einfluss auf das Relaxationsverhalten. 
 
Belastet man auf Siliziumscheiben gepfropfte Polymerbürsten mit einer harten glatten Kugel 
(hier 2 mm Durchmesser), so wird bei Belastungen über 1 mN die Deformation sowohl durch 
das Polymer als auch durch den Siliziumuntergrund bestimmt. Der resultierende mittlere 
Druck ist bereits sehr hoch. Minimale Erhebungen, bereits in der Größenordnung von 1 nm, in 
der Topographie der Kugel erzeugen im Kontakt Bereiche deutlich höheren Druckes. Im 
Prozess des Reibens versagt der Film in diesen Bereichen zuerst. In der Topographie der 
Reibspur ist dies an Furchenbildung zu erkennen. Je höher die Affinität des Polymers zur 
Kugel ist und umso stärker die Ketten durch attraktive physikalische Wechselwirkungen 
miteinander verknüpft sind, desto größer wird die Region des Polymerabtrages um die 
Druckmaxima der Erhebungen der Kugelmorphologie. Wenn diese Regionen größer werden, 
als der Abstand zwischen zwei Druckmaxima, wird der Polymerfilm auf der gesamten Breite 
der Reibspur abgetragen. 
Kommen die größten Erhebungen der Kugelmorphologie in die Größenordnung der 
Polymerschichtdicke, so entsteht in diesen Bereichen ein riesiger Druck, der dazu führt, dass 
sogar die Kugelmorphologie deutlich deformiert wird und das Polymer in diesen Bereichen 
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komplett abgetragen wird. In benachbarten Regionen ist der Druck im Ausgleich geringer und 
die Schicht kann je nach mittlerem Gesamtdruck selbst bei relativ starken intermolekularen 
Wechselwirkungen unzerstört bleiben. Für dickere Schichten ist das Reibungsverhalten 
nahezu unabhängig von der Schichtdicke und dem Molekulargewicht. 
Analog zur Kugeltopographie können auch insbesondere harte Verunreinigungen auf den 
Oberflächen das Abriebverhalten bestimmen, so dass auch für die makroskopischen 
Reibungsmessungen an dünnen Polymerfilmen die Kontaktmechanik der entscheidende Punkt 
für die Reproduzierbarkeit der Ergebnisse ist. 
Trotz der starken Unterschiede der Reibspurentopographien unterscheiden sich die 
Reibungskoeffizienten verschiedener Polymere relativ wenig, sind jedoch messbar. Als 
Ursache hierfür ist der starke Einfluss des harten Siliziumuntergrundes heranzuführen. 
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6 Ausblick 
 
Der Einsatz des AFM zur Morphologiebestimmung von im Nanoindenter erzeugten 
Reibspuren scheint eine vielsprechende Methodenkombination um das Reibungsverhalten von 
Polymerbürsten weiterhin zu untersuchen. Hierzu gibt es verschiedene Möglichkeiten die 
zukünftige Forschung auszurichten:  
Zum einen kann man das makroskopische Reibverhalten bei erhöhter Kettenmobilität 
untersuchen. Letztere kann durch Quellung oder Erwärmung erreicht werden. Als gequollene 
Systeme wären dann sicher auch aufladbare Polyelektrolytbürsten interessant. 
Eine weitere Strategie könnte darin bestehen die Polymerschichtdicke zu erhöhen um den 
mittleren Kontaktdruck zu erniedrigen. Dies könnte für geringe Belastungen sogar mit dem 
„grafting from“ Verfahren erreicht werden. Dieses Verfahren ermöglicht durch den Einsatz 
verschiedener Monomere eine mannigfaltige Polymergestalt mit unterschiedlich starken 
Kettenwechselwirkungen. Eine andere Möglichkeit besteht darin auf die Siliziumscheiben 
zunächst ein kovalent angebundenes chemisches Polymernetzwerk aufzubringen, worauf dann 
die Polymerbürsten aufgepfropft werden können. Erhöhte Rauheiten des Polymernetzwerkes 
und dessen Stabilität gegen variierende Luftfeuchte wären dann sicher zu beachtende Größen. 
Eine Diskussion hinsichtlich der Einflüsse von Deckschicht und Untergrund wäre somit 
möglich. 
 
Im Rahmen dieser Arbeit wurde eine Vielzahl von Lateralkraftmessungen im AFM 
durchgeführt. Solche Untersuchungen werden nicht empfohlen, da die Kontaktmechanik auch 
für kugelförmige „AFM-Spitzen“ (colloidal probes) die Reproduzierbarkeit sehr schwierig 
gestaltet. Wenn man Lateralkraftmessungen durchführt sollte man sich auf kontrastreiche 
Effekte auf einer Probe, wie zum Beispiel die Quellung in Abhängigkeit vom pH-Wert, 
festlegen. Aussagen zu Unterschieden zwischen verschiedenen Proben zu treffen ist nahezu 
unmöglich, da die Messwertstreuung oft im Bereich der Probenunterschiede liegt. Auch die 
Variation der Temperatur ist bei den Lateralkraftmessungen durch Veränderungen in der 
Sensitivität und dem Summensignal am Photodetektor alles andere als trivial. 
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Abkürzungsverzeichnis 
 
 
AspA    Kontaktfläche eines Einzelkontaktes 
AFM   Rasterkraftmikroskop 
d   Blattfederdurchbiegung 
dc   charakteristische Dimension 
D   Nachgiebigkeit 
DMT   Derjaguin, Muller und Toporov 
DSC   dynamische Differenzkalorimetrie (differential scanning calorimetry) 
E    Elastizitätsmodul 
i
jE  Amplitude des elektrischen Feldvektors einer elektromagnetischen 
Welle: i – einfallender/reflektierter Strahl; j – parallel/senkrecht 
*E    effektiver Elastizitätsmodul 
FAd   Adhäsionskraft 
)(DMTkritF   kritische Belastung nach Derjaguin, Muller und Toporov 
)(JKRkritF   kritische Belastung nach Johnson, Kendall und Roberts 
nF    Normalkraft 
rF    Reibungskraft 
h    Schichtdicke 
JKR   Johnson, Kendall und Roberts 
k   Federkonstante 
l   Länge 
Mc   kritisches Molekulargewicht 
Mn   zahlenmittlere Molmasse 
N   natürliche Zahl 
n   Brechungsindex 
an    Avogadro Zahl 
P2VP   Poly-2-vinylpyridin 
PAA   Polyacrylsäure 
PDI   Polydispersität 
PGMA  Polyglycidylmethacrylat 
PS   Polystyrol 
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PtBuA   Poly-tertbutyl-acrylsäure 
PtBuS   Poly-tertbutyl-styrol 
Rg   Trägheitsradius 
)(DMTKonr   Kontaktradius nach Derjaguin, Muller und Toporov 
)(HERTZKonr   Kontaktradius nach Hertz 
)(JKRKonr   Kontaktradius nach Johnson, Kendall und Roberts 
Kugr    Kugelradius 
rms Rauheit  quadratische Rauheit (root mean square) 
Si   Silizium 
Si3N4   Siliziumnitrid 
Tg   Glastemperatur 
( )ψtan   Amplitudenverhältnis 
aW    Adhäsionsarbeit 
γ    Adhäsionsarbeit pro Fläche 
δ    Phasenverschiebung 
∆    relative Phasenverschiebung 
λ    Wellenlänge 
µ    Reibungskoeffizient 
Θ    Kontaktwinkel 
θ    Streuwinkel 
ρ    Dichte 
Σ    reduzierte Pfropfdichte 
σ    Pfropfdichte 
zσ    Zugspannung 
τ    effektive Scherspannung 
υ    Poisson-Verhältnis 
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